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第1章 緒言 
 
1．1 研究背景 
近年，ユーザーのニーズに合わせてカスタムメイドが可能である金属 3D プリン
タを用いた積層造形（Additive Manufacturing: AM）が注目を集めている．積層造形
とは所望の造形物の 2次元スライス形状に沿って材料を結合させて層を形成し，そ
れを積み重ねていくことで 3次元形状の造形物を得る技術である．航空機や自動車
のマイナーチェンジによる部品の変更において金型を作り直しての製造は負担と
なるが，積層造形により部品を製作することで金型の新規作製に依らずとも改修な
どに対応ができる．また，航空宇宙分野においては高価な金属材料が多量に使用さ
れるため，歩留まりの向上および構造部材の軽量化が求められており，その点にお
いて切削加工や接合を要せずに一体で製造が可能であり，軽量化のための設計の自
由度に幅を持たせることが可能な金属 3D プリンタに大きな期待が寄せられている．
また，溶接による偏析および鍛造による組織の不均一化を防ぐため，およびニアネ
ット成形による要精密加工部への適用のためにエネルギビームを用いた積層焼結
型の 3D プリンタが用いられ，近年の造形精度の向上により航空宇宙分野において
も積層造形部品が採用され始めている． 
しかし現状で実用化されている製品は，外観を重視する装飾品や大きな耐荷重を
必要としない部品，また破損しても重大な問題や事故に繋がらない用途に限られ，
広く従来の塑性加工品や鋳造品の代替部品には適用には至っていない．その一方で
積層造形材の強度や延性，機能性などが従来の鋳造品に比べて優れる場合も多く[1]，
積層造形特有の組織形成を活用することでより優れた材料を製作することが期待
できる．この積層造形特有の組織の形成要因を，造形条件（出力，走査速度，積層
厚さ等），組織，特性の相関から知見を得ることで解明し，再現性が良く安定した特
性を有する積層造形材を製作することで，広範にわたり従来鋳造品の代替とするこ
とが期待される． 
このような背景の中で，2020年に就航予定の次期先進旅客機 B-777X用の GE9X
エンジンには電子ビーム溶融（Electron Beam Melting: EBM）法により製造されたタ
ービンブレードが用いられる予定であり（Fig. 1.1），また次期新型セスナ機用ター
ボプロップエンジンでは 3D プリンタにより 855 点の部品を 12 点にまで集約し，
20%の燃費向上が望まれるなど，積層造形技術の進歩はめまぐるしい．また，本邦
においても YS-11 型機以来，約 50 年ぶりとなる国産旅客機の三菱リージョナルジ
ェット（MRJ）が初飛行に成功をし，さらに 2017 年 6 月には将来国産ステルス戦
闘機へ搭載を目指す最大推力 15 t 超級エンジン XF9-1（Fig. 1.2）が防衛装備庁に納
入されるなど本邦の国産民用軍用航空機の開発が格段に加速しており，積層造形部
品の国産機への適用のモチベーションは大きく，3D プリンタによる積層造形技術
の基礎研究が急務となっている． 
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Fig. 1.1 Low-pressure turbine blades processed by Electron Beam Melting for GE9X [2]. 
 
 
Fig. 1.2 External view of the core unit of XF9-1 engine manufactured by IHI [3]. 
 
1．2 研究目的 
1950 年代後半に民間固定翼航空機のエンジンにガスタービンエンジンが導入さ
れた当初のタービン入口温度は約 900°C であったが，航空機の低燃費化が推し進め
られる中で，最も効果的な低燃費化のため，タービン入口温度の上昇が大変重要に
なってきた．以降，航空機の大型化や高性能化に伴い年平均 10°C 程度の割合でタ
ービン入口温度は上昇し続け，現在のタービン入口温度は 1600°C にまで達してい
る．そのため，高温高圧部タービンブレードには単結晶合金や遮熱コーティングを
施したものが用いられているが，その使用温度は合金融点を超えるため，Fig. 1.3(a)
に示すような複雑な中空構造を有している．この複雑中空構造を製作するためにロ
ストワックス法等の精密鋳造が行われるが，これに伴う拘束力の増大によって応力
集中点となる R 部（Fig. 1.3(b)）やエッジ部（Fig. 1.3(c)）に再結晶が生じて多結晶
化してしまう問題がある．これは鋳造段階で生じるひずみが駆動力とされる．R を
大きくするなどの構造の改善によって再結晶を避けることが可能ではあるが製作
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の限界も存在する．この点において積層造形技術を用いることで，従来の切削加工
や溶接工法では製作できない形状が製作可能になるため，これらの問題を解決でき
る可能性がある． 
 
 
Fig. 1.3 Defects of the single crystal turbine blade made by conventional process [4]. 
 
これまでの研究より，積層造形材は大きな異方性を有すること[5], [6]，表面粗さの
不良や内部欠陥[7]などが明らかになっている．また，一般的に積層造形材は従来の
塑性加工（Plastic Forming: PF）材に比べて強度が高く延性が低い[8]．しかし，積層
造形技術により製作した材料特有の組織や強化機構，強度との関係を体系的に示し
た研究例は少ない． 
ターボファンエンジンのタービンブレードには Ti合金や Ni超合金が使用されて
いるが，Ti合金は変態点を有する多相合金で[9]，Ni超合金では母相たる γ相の他に，
γ´相，γ´´相および δ 相などの析出相を持つため合金の組織が複雑であり[5], [10]，
“Unexpected δ-phase Formation” [11]等の積層造形特有の析出が生じるなどするため，
高強度および低延性などの積層造形特有の機構を明確にするのが困難である．また，
3D プリンタで用いられているファイバレーザ熱源や電子ビーム熱源により溶融凝
固させて積層してゆく手法は溶接工程を繰り返し行っているような熱履歴や組織
形態を呈するため，材料への溶接による特有の熱影響を調べる必要がある．加えて，
航空機用に使用される高強度ステンレス鋼 SUS630では残留オーステナイトや逆変
態オーステナイトによる軟化や機械的性質への影響のみならず，δ フェライトによ
る軟化や機械的性質への影響が従来から議論されている[12], [13]．しかし，選択的レ
ーザ溶融（Selective Laser Melting: SLM）型の積層造形法により製作した SUS630 鋼
に関する研究報告[14], [15]においては，δ フェライトによる影響に関する研究例は見
当たらない． 
そこで，本研究では固溶強化合金で析出物を有しない無変態（単相）オーステナ
イト系ステンレス鋼 SUS316L を供試材とし，従来塑性加工材との機械的性質およ
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び微視組織の比較，ならびに積層方向依存性（異方性）を明らかにすることにより，
積層造形材がもつ独自の強化機構や微視組織の特徴を明らかにする．また，SUS630
において，溶融凝固を繰り返す熱履歴を受ける積層造形法における δフェライト出
現の有無やそれによる影響を調べ，SLM 法特有の組織および強度に及ぼす影響を
調べることを本研究の目的とした． 
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第2章 理論 
 
2．1 積層造形（AM） 
3D プリンタを用いる造形方法は，以前より主に試作段階の造形品を製作する手
法として，Rapid Prototyping（RM）と呼ばれることが多かったが，2009年に米国材
料試験協会（American Society for Testing and Materials: ASTM）F42 委員会により，
多くの呼び名による混乱を防止するため Additive Manufacturing: AM との呼称に定
められた[16]．金属積層造形では主に粉末床溶融（Powder Bed Fusion: PBF）法および
指向性エネルギ堆積（デポジション）（Directed Energy Deposition: DED）法が用いら
れる．また，一部ではバインダジェッティング法も利用されている．Fig. 2.1に各積
層造形技術の概要を示す．（i）バインダジェッティング（結合剤噴射）法は石膏や
セラミックス粉末などにバインダ（液体結合剤）を噴射し選択的に造形する手法，
（ii）マテリアルジェッティング（材料噴射）法は光硬化樹脂などをインクジェッ
トノズルから噴射して選択的に造形する手法，（iii）粉末床溶融（Powder Bed Fusion: 
PBF）法は金属や樹脂粉末を敷き詰めた粉末床（パウダベッド）にレーザや電子ビ
ームなどのエネルギビームを照射し選択的に溶融させて造形する手法，（iv）指向性
エネルギ堆積（デポジション）（Directed Energy Deposition: DED）法は金属粉末また
はワイヤを供給しつつレーザや電子ビームを照射し，溶融・堆積させ造形する手法，
（v）シート造形法はシート材を CO2 レーザなどにより所望の形状に切断し接着や
溶接によって結合させ造形する手法，（vi）光重合硬化法は光硬化樹脂に光を当て選
択的に造形する手法，（vii）材料押出し（熱溶融積層）法は樹脂ワイヤなどの材料を
ノズルやオリフィスから押し出して選択的に造形する手法である． 
この積層造形の利点としては，金型や治具を作るためのコストが不要なこと，製
作時間の短縮，技能が個人に依存しないこと，多品種少量生産が可能であること，
自然造形物等複雑な既存形状を 3D スキャンし同一形状を作製するリバースエンジ
ニアリングが行えること，また，これまでの手法では製造できない中空形状または
複雑形状の採用が可能なこと並びにそれに伴う軽量化と歩留り向上などがあげら
れる．しかし，表面粗さが従来の方法に比べて悪く 1つの製品を作るのに時間がか
かるため大量生産に向かないなどの課題も存在する． 
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Fig. 2.1 Seven types of the AM [17]. 
 
2．2 粉末床溶融法（PBF法） 
粉末床溶融（Powder Bed Fusion: PBF）法では，エレベータ上に金属製の造形プラ
ットフォームを設置し，そのプラットフォームの上に原料粉末を均一に敷き詰める
ことで粉末床（パウダベッド）と呼ばれる粉末の層を形成する．その層に対し，レ
ーザビームまたは電子ビームを所望の造形物の 2 次元スライス形状に沿って走査
しながら照射することで粉末粒子を溶融させ緻密化した材料の層を形成させる．一
層分の走査が完了すれば，プラットフォームを積層厚さ分（概ね 10 μm 単位で）だ
け降下させて新たに粉末層を形成する．そして再びその新しい粉末層に対して，一
層上の高さの 2 次元スライス形状に沿ってビームを走査しながら照射させること
で層内の粉末粒子を緻密に結合させ，かつ下層の粉末粒子にも結合をさせる．この
手順を繰り返すことにより所望の 3次元造形物を得る（Fig. 2.2 は Ybファイバレー
ザの例による）．粉末に照射されたエネルギビームはビーム種，波長，粉末性状，材
料の反射率等により材料に吸収されるエネルギが異なる．粉末が吸収したエネルギ
が熱に変換され融点以上になると溶融が生じ，その融液が周囲の粉末を溶融させる
とともに既にビームが走査され溶融・凝固が完了した部分をも溶融させ，更には一
層下の部分を再溶融し融合する．ビーム出力と走査速度が一定の関係にあるとき，
走査方向に伸長した溶融池を形成し，その溶融池は走査速度に準じて移動する．こ
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の移動により連続したビードを形成する（Fig. 2.3）．このときビーム出力と走査速
度の関係が不適切であると欠陥を生じることとなる． 
 
 
Fig. 2.2 PBF method in SLM. 
 
 
Fig. 2.3 Schematic representation of the laser PBF [18]. 
 
PBFにおける原料粉末には一般的にガスアトマイズ粉末が用いられる．ガスアト
マイズ法とは Fig. 2.4 に示すように溶融金属にジェット流を吹き付けて溶融金属流
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を粉砕し，液滴として凝固させることにより微粒子粉末を製造する方法である．ガ
スアトマイズ粉末は水アトマイズ，粉砕，化学反応から得られる粉末に比べて真球
度が高く流動性が高いために PBFに適している．これは，粉末を供給する過程およ
びリコータ（Fig. 2.2 の Leveling roller）により平坦かつ均一な粉末層を形成する上
で高い流動性が要求されるためである．真球度が望まれる値に達しない場合には，
個々の粉末粒子を再び溶融凝固させ更に真球に近づけるプロセスも開発が進んで
いる他，非常に高い真球度を得るためのディスクアトマイズ法と呼ばれる粉末製造
法も注目されている（Fig. 2.5）．近年ではガスアトマイズに用いられるガスが粉末
に内在してしまい，それが造形条件の最適化によらず避けられない欠陥として造形
物中に残存するということが問題になっている．その点からもディスクアトマイズ
法やプラズマ回転電極法といった，ガスを利用せずに遠心力により溶融金属液滴を
飛散させて粉末を形成する手法が関心を集めている[19]． 
 
 
Fig. 2.4 Schematic illustration of the gas atomizer [20]. 
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Fig. 2.5 SEM image of Sn-57mass%Bi powders molded by (a) disk atomizer and (b) gas 
atomizer [21]. 
 
2．2．1 選択的レーザ溶融法（SLM 法） 
選択的レーザ溶融（Selective Laser Melting: SLM）法は Fig. 2.2および Fig. 2.3に
示すようにレーザを熱源とする AM 技術である．金属積層造形で最も広く使用さ
れ，ドイツを中心として各国のメーカーから多くの装置が開発されている．主な
装置はレーザ出力が 400～1000 W 程度（レーザ源の同時使用で 1400 W 級を実現
する装置もあるが）のファイバレーザを用い，ガルバノメータミラーにより走査
する．造形は粉末粒径が 10～40 μm の粉末を用い不活性ガス雰囲気下で行われ，
電子ビーム溶融（Electron Beam Melting: EBM）法に用いる粉末よりも小さい必要
がある．用いる粉末径が小さいため安定して造形できる積層厚さは小さくなり，
その分だけ造形に要する時間も長くなるが，造形物の表面粗さも小さくなる．ま
た，レーザを照射していない部分の粉末は焼結されていないため，粉末床全体を
仮焼結させる EBM に比べて容易に粉末を造形物から分離することができ，粉末
の再利用も容易である．また，予備加熱による粉末の仮焼結を行わないため造形
雰囲気温度は概ね 50～90°C である． 
SLM ではレーザを用いて材料を溶融させるためレーザ溶接と類似する部分が
ある．しかし，バルク材同士の接合を目的とするレーザ溶接では，接合面全体の
結合を要するために深い溶け込みが必要となり，高出力のレーザにより金属をプ
ラズマの発生（プラズマの発生を抑制させることもできるが）と共に蒸発させ，
溶融池が凹状に窪むことで更にレーザが深部に照射され「キーホール」と呼ばれ
る深い空洞を形成させる[22]．一方で，SLM では粉末粒子 1～2個分の厚さの粉末
層とその下の緻密なバルク部分表面を凝固後に空隙が生じない程度に溶融させ
るため，レーザビーム走査距離に対して導入される熱量はレーザ溶接に比べて小
さい（Fig. 2.6）．この両者の違いが凝固速度，温度勾配，溶融池内部の流動性に
差異をもたらし，特徴的な組織を形成することで材料特性にも影響を及ぼすと考
えられる．また，安定した溶融凝固現象を示しているときには，マランゴニ対流
が溶融池内で発生をしているということがハイスピードカメラによる観察から
考えられている． 
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Fig. 2.6 Schematic diagram of laser welding modes:  
(a) thermal conduction and (b) deep penetration mode [22]. 
 
2．2．2 電子ビーム溶融法（EBM 法） 
電子ビーム溶融（Electron Beam Melting: EBM）法は Fig. 2.7に示すように電子
ビームを熱源とし，SLM の熱源を電子ビームに据え替えた AM 技術である．そ
のため SLM との共通点も多い一方でビーム種が違うことによる差異があり，特
に，EBM では電子銃を用いるため粉末のチャージアップおよびスパッタリング
を防ぐために真空中でパウダベッド温度を概ね 700～1000°C に加熱し粉末を仮
焼結させて造形される点がある．真空中で造形することによる酸化抑制のほか，
吸収率，走査速度，粉末に対する要求性能が異なってくる．これらの SLM との
差異により，造形に要する時間，造形した材料の組織特性，表面粗さなどが SLM
との違いとして現れる．主たる装置の最大出力は 3000 W 程度であり，また SLM
では最大走査速度が 15 m/s 程度であるのに対して，EBM では最大 8000 m/s と
SLM に対して 500 倍以上高速である．EBM に用いる粉末粒径は，分級すること
により 40～150 μm 程度に調整される．EBM においても SLM と同様に粉末の流
動性が要され，形状は真球に近く単分散粒子であることが求められる．ここで，
単分散粒子とはサイズが極めて良く揃った粒子を意味し，通常サイズ分布の標準
偏差を平均サイズで割った変動係数にして 0.1以下程度のものを指す[23]．EBMで
用いられる粉末は SLM で用いられるものよりも大きいため造形物表面の粗さは
大きくなってしまう．しかし造形後の未使用粉末の回収の際に粉末粒径の大きな
ものを用いることで粉塵爆発の危険性を回避することができ，また積層厚さが大
きいことで造形に要する時間の短縮にもつながる． 
EBM で用いられる電子ビームは電子顕微鏡や電子ビーム溶接と同じく電子銃
により発せられる．その原理は W や LaB6のような陰極の加熱で発生する熱電子
が加速されビームとなる．このビームは電磁コイルにより収束・偏向され粉末に
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照射される．主な装置の加速電圧は 60 kV でビーム電流（照射電流）は 1～100 
mAであり，低出力の溶接用電子ビームと同じ電流値である．加速電圧でみると，
走査型電子顕微鏡（Scanning Electron Microscope: SEM）の 1～30 kVと透過型電
子顕微鏡（Transmission Electron Microscope: TEM）の 100～1000 kV の中間の値で
ある．照射電流でみると，電子顕微鏡で用いられる 1 pA～100 nAと比べて 105～
1010 倍程度大きい．そのため電子顕微鏡ではビーム径が 1 nm 程度であるのに対
して EBM では 105倍程度大きくなり 100～1000 μm となり，造形に供する粉末の
サイズよりも数倍大きい． 
 
 
Fig. 2.7 PBF method in EBM. 
 
2．3 SUS316Lの概要 
SUS316Lは面心立方結晶格子（face centered cubic lattice: fcc）を持つオーステナイ
ト系ステンレスに分類される鋼種である．SUS304 の Ni 含有量を高め Moを添加す
ることで，非酸化性の希酸に耐え，また希硫酸，酢酸，リン酸などの強酸にも耐え
る．特に応力腐食割れや粒界腐食に加えて孔食，隙間腐食に対して優れた耐性を示
すため化学工業用として最も広く用いられる．SUS316Lの Lが Low Carbonを意味
するように，高耐食性ステンレス鋼は C 含有量が低く Ni 含有量が多いため焼鈍状
態での硬度が低く，加工硬化が少ないので絞り用途としても向いている．Table 2.1
に SUS316L の JIS 規格による規定化学組成を，また Table 2.2 に添加元素の作用お
12 
 
よび特徴を示す．オーステナイト系ステンレス鋼は，ナイフ，フォーク，スプーン
といったカトラリー製品，建築内外装化粧板などの一般用用途から，原子炉圧力容
器の内張りや配管等の構成材料などの原子力材料や腐食環境下での材料として用
いられ，特に高温強度に優れ，割れ感受性の低い低炭素オーステナイトステンレス
SUS316L は高速増殖炉燃料被覆管や核融合炉の超高温プラズマに耐え得る第一炉
壁として使用される[24]． 
 
Table 2.1 Standard chemical composition of SUS316L (JIS G4304). 
 
 
(mass%) C Si Mn P S Ni Cr Mo Fe
≦0.030 ≦1.00 ≦2.00 ≦0.045 ≦0.030 12.00～15.00 16.00～18.00 2.00～3.00 Bal.
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Table 2.2 Characteristics of the added elements in SUS316L. 
 
 
2．3．1 σ 相および σ脆化 
SUS316Lのような高 Cr鋼を 700～800°C に加熱すると，Feおよび Crを基本と
した非常にもろい金属間化合物が析出する．これを σ相という．また，これに起
因する脆化を σ 脆性という．σ 相は原子が網目状に配列した正方晶の構造を持っ
ている．σ 相の投影構造図を Fig. 2.8 に示す．太く黒い実線および細く灰色の実
線の六角形網目が，紙面と垂直に単位格子の半分の間隔で積み重なっていく．そ
の中間 z=1/4，3/4 にある黒丸で示す原子は中間層を形成している． 
 
Cr
Cr量とともにFe合金の耐酸化性が向上する．Niと似た作用を持ち，少量の添
加で耐摩耗性が向上する．多量添加により耐食性及び耐熱性が向上する．
酸化皮膜（不動態皮膜）をつくる主たる元素であり，また炭化物を生成するた
め，鋼の焼入れ性が向上する．更には焼き戻しによる軟化も防ぐ．
Si
Crと同様に合金の耐酸化性を向上する．Siが選択的に内部酸化され，合金と
外層酸化物界面近傍にSiO2を形成し，これが金属イオンの外方拡散を阻止す
ることで保護膜たるCr2O3よりも酸素解離圧の高いFeOやFeCr2O4の生成を抑
制し，保護膜たるCr2O3の連続層の形成を助ける．鋼の耐熱性，電気伝導性
の向上にも寄与し，脱酸作用もある．ただし添加限度を超えると，もろくなる
が，0.2～0.6 %程度の範囲ならば伸びが減少せずに弾性限と引張強さが増加
する．
Ni
じん性及び強度の向上に寄与する．添加量が増えると耐熱性が向上する．Cr
とNiを併せて添加することにより耐食性及び耐熱性が向上する．オーステナイ
ト系ステンレスの特徴的元素で，Crから生成される酸化膜の密着力を上げる
効果があり，耐食性及び耐熱性も付与する．
Mn
じん性及び引張強さを向上させる．常温ではオーステナイト組織となり，炭素
鋼などのじん性を高め，脆性遷移温度を低くする作用もある．炭素量を抑えて
Mnを増やすことで引張強さを損なわずに高じん性を得る．Sと親和性の良い元
素で，組織中のS不純物除去のために意図的にMnSを形成させることがある．
また，溶接性向上のために添加される．
S
Feに対してはFeSを形成するため有害とされる．融点が低い為，赤熱ぜい性
の原因となるが，鋼中に硫化物を生成させ快削性（加工性）を向上できる．
Mo
少量添加によりじん性及び高温強度の向上に寄与する．焼入れ性を向上さ
せ，焼戻しによる軟化や脆化，溶接割れを防ぐ効果もある．Crと伴って添加さ
れることが多い．
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Fig. 2.8 Projected structural drawing of σ phase [25]. 
 
2．3．2 耐食性 
オーステナイト系ステンレス鋼は Cr を含有しており，Cr は Fe よりも酸素と
の親和力が大きいため合金表面で選択的に参加され，表面に厚さ 1～3 nm 程の Cr
不働態酸化皮膜（Cr2O3）を形成しており，優れた耐食性を持つ．不働態酸化皮膜
の形成過程を Fig. 2.9 に示す．酸化開始時（Fig. 2.9(Ia)）には，合金組成のままで
酸化され，全酸化皮膜中の Fe と Cr の割合は合金中の割合とほぼ等しい．次に
（Fig. 2.9(Ib)）のように，Fe酸化物の中の Fe2+の拡散速度が速くなり，Fe酸化物
の成長が先に進むため Fe 酸化物が Cr2O3 酸化物粒子を覆うようになる．一方で
合金と酸化物界面では酸素と親和力の大きい Cr が内部酸化され析出する．ここ
で Fig. 2.9(Ic) のように合金中の Cr濃度が十分に高く，内部酸化物が連続層を形
成すると，内側の合金内の酸素圧が Cr2O3の平行解離圧まで低下をし，以後の内
部酸化が阻止される．また，この酸素圧では Fe は金属として存在する方が安定
であり，以後は Cr2O3のみが酸化・成長し Cr2O3中の Cr3+の拡散が遅いため酸化
速度が著しく減少する．これに対して，Fig. 2.9(IIc) のような Cr濃度が低くて内
部酸化物が連続した層を作れない場合では，合金と酸化物界面の酸素圧が高く，
合金内部まで内部酸化が進行する．この場合には FeO中の Fe2+の拡散速度が大き
いので酸化速度が速くなる． 
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Fig. 2.9 Schematic illustration of forming processes of protective oxide scale [26]. 
 
Fig. 2.10 に Fe 系合金に形成される酸化皮膜の Cr 量による変化を示す．純 Fe
では金属内側から FeO，Fe3O4，Fe2O3の 3 層となるが，5%Cr 合金ではスピネル
型の複酸化物 FeCr2O4 が FeO 層中に内部酸化物として析出する．Cr 添加量の増
加とともに FeO 層の厚さは減少し，FeCr2O4の厚さが増加する．10%Cr合金にな
ると FeO 層はさらに減少し，Fe3O4の内側に FeCr2O4層が形成される．15%Cr 合
金ではさらにスピネル型の Fe(Fe, Cr)2O4が形成され，Fe3O4層の厚さは Cr添加量
の増加とともに減少し，18%Crでは消失する．18%Cr合金では Cr2O3が層状に生
成し FeCr2O4は消失，Fe2O3とそれに続く Fe(Fe, Cr)2O4の厚さは減少する．23%Cr
合金になると酸化皮膜は薄い Cr2O3のみとなる．合金表面で酸化皮膜が成長する
と皮膜中には応力が発生する．高温においては酸化皮膜の塑性変形により応力が
緩和されるが，応力が増加し酸化皮膜も厚くなって塑性変形が難しくなると破壊
される．また，酸化皮膜中を金属イオンが外方拡散して皮膜が成長する際には合
金中に空孔が残存する．これらの空孔が合金と酸化物界面に凝集しボイドを形成
すると酸化皮膜は容易にはく離する．しかし，不導体皮膜には自己修復機能があ
り，酸化皮膜が破壊・はく離しても直ちに保護皮膜が再生すれば耐酸化性は保た
れる．Cr含有量が 15～20%では酸化皮膜の一部が破壊されても，破壊が継続して
繰り返されなければ界面の Cr 濃度は回復して再び連続した Cr2O3 層が形成され
るが，Cr2O3の外側にも Fe(Fe, Cr)2O4，FeCr2O4，Fe3O4，Fe2O3から成る複数の酸
化層が存在する．しかし Cr 含有量が 20%以上になると Cr2O3皮膜の破壊が起き
ても直ちに保護性皮膜を再生できるため，合金表面は Cr2O3単相によって覆われ
酸化速度は小さい．また，Table 2.3 に SUS316L に限らず一般的な腐食の種類を
16 
 
示す． 
 
 
Fig. 2.10 Changes in structure of oxide scale formed on Fe-Cr alloy with Cr content [26]. 
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Table 2.3 Various types of corrosion. 
 
 
2．3．3 高温腐食 
前節で述べた腐食に加えて，とりわけ高温条件下での腐食についても述べる．
高温での腐食現象は O2，N2，NH3，CO，CO2，H2O，SO2，ハロゲン化合物など
の腐食性ガスによる乾食（dry corrosion）と低融点燃焼灰による溶融塩腐食（hot 
corrosion）とに大別される．ハロゲン化合物による高温ハロゲン腐食は，塩化ビ
ニール合成装置，ごみ焼却炉などのハロゲンガスを含む雰囲気中で頻繁に発生し，
塩素ガス，フッ素ガス，ヨウ素ガス，臭素ガス，塩酸ガスなどは特に腐食性が強
く，多くの合金において 400～500°C で激しく腐食される．この腐食によるハロ
ゲン化合物などは低融点の上，蒸気圧が高く揮発性に富み容易に昇華することで
高温腐食を更に促進するため注意が必要である．この高温ハロゲン腐食に対して
は，ハロゲンガスに対して不活性な Ni を添加することで改善効果が得られる．
SUS316では塩素ガス中では 340°Cまで，塩酸ガス中では 430°Cまで耐用できる．
溶融塩腐食はボイラー，ガスタービン，ジェットエンジン，ごみ焼却炉などの高
温部材に硫酸ナトリウム，酸化バナジウム等の燃焼灰，もしくは塩化ナトリウム
等のアルカリ硫酸塩が付着・体積・溶融することで著しく腐食が進行する現象で
全面腐食
表面よりほぼ均一に腐食されるもので，材質により各腐食液に対する耐
食性が異なるため，腐食されづらい材料を選択することが重要である．
粒界腐食
熱処理に最も影響を受ける腐食である．腐食がひどい場合には粉となっ
て崩壊する．溶接，熱間加工，熱処理の不適により鋼中の低温における
溶解限度以上のCが粒界に析出し，炭化物（カーバイド）を形成すること
で，炭化物周辺のCrが欠乏し，耐食性が劣化する．これを鋭敏化
（Sensitization）といい，これによって比較的弱い腐食環境でもCrが乏し
い粒界に沿って腐食が進行する．
応力腐食割れ
オーステナイト系ステンレス鋼の腐食の多くがこれにあたる．全面腐食
が生じない環境においても，高温水や塩化物水溶液などの腐食媒体内
で降伏点より低い引張応力の負荷，又は引張残留応力でハロゲンイオ
ンが存在する環境において，応力軸に垂直方向に割れが生じ，き裂が
進展して破壊に至る．応力除去焼鈍しにより防ぐことができる．
孔食
ハロゲンイオンと酸化剤が存在する環境下において，不働態皮膜の一
部が活性化し，局部電池を形成することで腐食が進行し孔を形成する．
鋭敏化されている場合にはこの腐食の進行はより速くなる．電流を流し
ダミー電極を消耗させることで防ぐ．
隙間腐食
板同士の結合部，沈殿物との隙間，狭い部分への溶存酸素の拡散が不
十分なため時間とともに不働態皮膜の保存が困難となり，孔食と同様に
局部電池が形成され，隙間の下に孔食状に腐食が進む．ハロゲンイオ
ンを含む液においてはこの腐食が促進され，また，鋭敏化されている場
合にはより早期に生ずる．
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ある．酸化バナジウムによるバナジウムアタックや硫酸ナトリウムによる硫酸塩
腐食がよく知られている．バナジウムアタックは，化石燃料中に Mg や Ca 化合
物を添加し付着灰の融点を上昇させることにより防ぐことができる． 
 
2．3．4 溶体化熱処理 
オーステナイト鋼は変態点を有しないため，加工硬化の軟化，および耐食性を
最良にするため，並びに熱間加工，溶接などによって生じた炭化物または σ相を
オーステナイト（γ）に分解・固溶させる熱処理を行う．すなわち，高温に昇温し
オーステナイトを再結晶させるとともに炭化物，σ 相を分解・固溶させ，これを
急冷することにより，C を固溶したままオーステナイトを常温においても維持さ
せる．なお，冷却速度が遅いと炭化物が析出してしまう．これは操作としては焼
入れではあるが，オーステナイトは軟らかいため硬化はしない．急冷しても硬化
しないため焼入れではなく溶体化処理（Solution Heat Treatment: SHT，固溶化処理
とも）と呼ばれる．SUS316L の溶体化処理は JIS により 1010～1150°C からの急
冷となっている．オーステナイトの C 固溶限は高温においては大きいが，低温で
は少ない．C の析出は C 原子の原子半径が小さく，固溶限を越えた C はオーステ
ナイト粒内には存在できなり粒界に析出するが，C のみでは安定ではないため周
囲の Crをひきつけ，Cr23C6クロム炭化物となり安定し，粒界に連続して炭化物が
析出する．このクロム炭化物はいくらかの Fe を含むため(Fe, Cr)23C6とも書かれ
る．mass%で C の約 10 倍の Cr が炭化物となっているため，粒界付近の Cr が欠
乏し不導体皮膜を形成できなくなる．また，電位も下がるため粒界のみが優先し
て腐食される．この腐食現象は Crの原子半径が大きいため，この Cr欠乏層への
拡散が遅いことに起因し，このような状態を鋭敏化という． 
鋭敏化は溶体化処理したものが通常 500～850°C に，ある時間加熱された場合
に生じる．500°C 未満では相当長時間加熱してもエネルギが不十分であるため鋭
敏化しない．また，850°C より高温では固溶するため鋭敏化しない．この温度範
囲であっても低温側では鋭敏化に長時間を要するのに対して，高温側では短時間
で鋭敏化が生じる．また，Ni 含有量の高いものでは C の固溶限が少ないため鋭
敏化が起こりやすい．鋭敏化と保持時間の関係を示す図を TTS 曲線（Time 
Temperature Sensitization curve）とよぶ．Fig. 2.11にオーステナイトステンレス鋼
における C 含有量別の TTS 曲線を示す．曲線より右下に囲まれた部分が鋭敏化
の範囲となる．ここで TTS 曲線の上部側が時間の経過とともに下がってくるの
は，時間が経つと Crが結晶粒内部から粒界における Cr欠乏部へ拡散してくるた
めである．C 含有量の低いものほど Cr拡散の影響が早く出るためノーズ温度（最
も早く鋭敏化する温度）が下がる．特に SUS316L は鋭敏化すると σ 相が出やす
い．Fig. 2.12に低炭素鋼および安定化鋼と通常の SUS316 の TTS 曲線を示す． 
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Fig. 2.11 TTS curves of the austenite stainless at each C content [27]. 
 
 
Fig. 2.12 TTS curves of various types of austenite stainless [27]. 
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2．3．5 応力除去焼鈍 
製造工程にて発生する残留応力は，切削加工後の変形，大きな絞り加工による
置割れ（season cracking），応力腐食割れ，および高温使用時の変形をもたらす危
険がある．そのため使用環境によっては残留応力を除去する熱処理を施す必要が
ある．オーステナイトステンレス鋼においては少なくとも 870°C 以上に加熱しな
ければならず，900°C からの徐冷または 1010～1120°C からの徐冷が一番良い．
しかし，SUS304 や SUS316 において徐冷をすると鋭敏化による粒界腐食を生じ
るため，これらの鋼種では熱応力が生ずることをある程度犠牲にして急冷する他
ない．そのため，応力除去焼鈍を行うには低炭素鋼である SUS304L や SUS316L
のような低炭素鋼か，SUS321 や SUS347 のような安定化鋼を用いるのが最適で
ある．なお，現場における配管溶接などの際には，テルミット反応による局部的
な応力除去処理も可能である．この場合においても低炭素鋼または安定化鋼を用
いることが必要となる．この処理ではテルミット反応にて約 900°C に昇温し，保
温材を用いて徐冷する． 
 
2．4 SUS630 の概要 
SUS630（17-4PH）は体心立方結晶格子（body centered cubic lattice: bcc）を持つ析
出硬化型マルテンサイト系ステンレスに分類される鋼種である．併記の PH は
precipitation hardening の略記であり析出硬化を意味する．マルテンサイトはそもそ
も C を強制固溶したフェライト相（α相）であり，正常な α相の立方格子のうちひ
とつの軸が C 固溶のために長くなり体心正方格子（body centered tetragonal lattice: 
bct）となる．しかし，SUS630 は極低炭素のため軸の変化がほぼなく bcc 構造とし
て扱うことが出来る．析出硬化に寄与する合金元素は Cu であり，オーステナイト
（γ）に固溶しマルテンサイト（α´）には固溶しない Cu 析出物を γ→α´変態後に α´
相から析出させる．これには組成によって γ-α´変態点が室温以上にあるものと，室
温以下にあるものとがある．γ-α´変態点が室温以上のものでは室温においてすでに
α´であるので 1回の析出硬化処理のみで硬化するため「単一処理型マルテンサイト
鋼」（single treatment martensitic steels）と呼ばれており，一方 γ-α´変態点が室温以下
のものでは中間熱処理や冷間加工，サブゼロ処理で一度マルテンサイト化した後に
析出硬化処理を行うため「二重処理型マルテンサイト鋼（double treatment martensitic 
steels）」と呼ばれる．SUS630 は前者の単一処理型である．単一処理型の本合金は溶
体化処理においてすでに α´相になっており時効前の時点ですでに硬度が高いのが
欠点であるが硬化自体は容易である．また，γ→α´変態温度（MS 点）は化学成分に
よって変化するため，成分配合の制御が重要となる． 
溶接性に優れ機械加工も可能であるため，耐摩耗性や耐食性が要求される部品に
使用でき，427°C までの高温強度が要される用途にも使用される．時効したもので
は水素ぜい性は隠微である．SUS630 は油圧部品，ポンプシャフト，蒸気発電用低
圧タービン翼，ミサイル，航空機降着装置などの GPa 級高強度部材に使用される．
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Table 2.4に SUS630 の JIS 規格による規定化学組成を，また Table 2.5に添加元素の
作用および特徴を示す．2．4．1節にて後述するが Cr，Ni 当量により凝固モードが
変化し，δフェライト量が見積もられる． 
 
Table 2.4 Standard chemical composition of SUS630 (JIS G4304). 
 
 
Table 2.5 Characteristics of the added elements in SUS630. 
 
 
2．4．1 δフェライト相および凝固モード 
δ フェライト相は bcc 結晶構造を持ち，液相から凝固するときに生ずる相であ
り，α に比べて大きく，α´よりも大きく転位も少ない．化学成分や熱処理条件に
よっては室温においても材料中に残留する．SUS630 では溶体化処理状態におい
て大部分が α´でその中に δフェライトが散在する形態をとる．δフェライトの格
子定数は 0.293 nm（2.93 Å）であり，SUS630 溶体化処理材中 α´の格子定数 0.288 
nm（2.88 Å）と極めて近く結晶構造も同じであるため，X線回折（X-ray Diffraction: 
XRD）法や制限視野回折像による両者の判別は困難である． 
凝固過程における相変化の形態を凝固モードと呼ぶ．一般に，ステンレス鋼溶
接金属の凝固モードは Fig. 2.13 に示すように 4 つのタイプに分類される．（i）A
モード：γ単相凝固は，γ単相で凝固が完了し，その後に変態を起こさずにほぼ凝
固組織のまま室温に至る．（ii）AFモード：初晶 γ + (α+γ)二相凝固は，γが初晶で
晶出するが，その後デンドライト境界に分離共晶 αが晶出し，室温組織はデンド
(mass%) C Si Mn P S Ni Cr Cu Nb Fe
≦0.07 ≦1.00 ≦1.00 ≦0.040 ≦0.030 3.00～5.00 15.00～17.50 3.00～5.00 0.15～0.45 Bal.
Cr
多量添加により耐食性及び耐熱性が向上する．酸化皮膜（不動態皮膜）をつく
る主たる元素であり，また炭化物を生成するため，鋼の焼入れ性が向上する．
Ni
添加量が増えると耐熱性が向上する．また，破壊じん性が向上するが残留
オーステナイトの増加を招き強度が低下する．溶体化処理温度でオーステナ
イト相を安定にする．MSを大きく低下させることなくフェライトやδ フェライト量を
少なくすることができる唯一の元素である．
Cu
析出硬化元素である．溶体化したマルテンサイトに時効による析出処理をして
硬化させる．添加量が多すぎるとじん性および溶接性を低下させる．
C
フェライトやδ フェライト量を少なくするのに効果的である．オーステナイトの安
定化を妨げる働きを持つ．
Co
JIS規格には規定されていないが，Niと同様に溶体化処理温度でオーステナイ
ト相を安定にする．
Mo
JIS規格には規定されていないが，1%程度の適量の添加により伸び，絞りおよ
び破壊じん性が向上する．
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ライト境界に島状 αを含んだ二相組織を呈する．（iii）FAモード：初晶 α + (α+γ)
二相凝固は，αが初晶で晶出するが，その後包共晶反応により γ相が晶出し，α+γ
相で凝固を完了する．また，室温までの冷却過程で α→γ 変態により δ フェライ
ト相の体積率が減少するとともに，形態が大きく変化する．（iv）F モード：α単
相凝固は，α 単相で凝固を完了する．この凝固モードには化学組成により冷却過
程で γ を析出して室温の組織が α+γ 二相組織となる場合と，α 単相組織のままの
場合とがある．各凝固モードの出現組成範囲を Cr 当量/Ni 当量（Creq/Nieq）で表
した模式図を Fig. 2.14 に示す．Eq. 2.1 の当量式を用いた場合において，Creq/Nieq
≦1.48で Aまたは AF モード，1.48≦Creq/Nieq≦1.95で FAモード，1.95≦Creq/Nieq
で Fモードとなる[28]．ここで，[X]は成分元素 Xの含有量（mass%）である．SUS630
では後に述べる供試粉末の化学組成から，Creq=19.7，Nieq=4.00 で，Eq. 2.1 より
Creq/Nieq=4.93となり F モードとなる． 
 
0.06)-30([N]+30[C]+0.5[Mn]+[Ni]=Ni
2[Ti]+0.5[Nb]+[Mo]+1.5[Si]+[Cr]=Cr
eq
eq
 
Eq. 2.1 
 
 
Fig. 2.13 Schematic representation of solidification modes of stainless steel [29]. 
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Fig. 2.14 Appearance of each solidification mode and structure at room temperature [29]. 
 
ステンレス鋼溶接金属の室温組織および δフェライト量を見積もる一般的な方
法はシェフラー組織図（Fig. 2.15）を用いる方法である．シェフラー組織図にお
いて δ フェライト量は体積率で示される．δ フェライト量は高温割れの防止およ
び疲労強度の改善の観点から重要な制御因子であるが，冷却速度によっても変化
する．そのため冷却速度の影響を考慮したシェフラー組織図を Fig. 2.16 に示す．
Fig. 2.16 によれば，δ フェライト量 0%線は冷却速度の増加に伴い低 Ni 当量側へ
と移行している．そのため，レーザ溶接部や電子ビーム溶接部，ならびに SLM法
や EBM 法により造形した部品では δ フェライト量が標準のシェフラー組織図よ
りも大きく異なることを示す．δフェライト量 0%線が低 Ni 当量側へと移行する
のは，急冷により凝固モードが AF または FA モードから A モードに変化するた
めである． 
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Fig. 2.15 Schaeffler’s diagram [29]. 
 
 
Fig. 2.16 Improved Schaeffler’s diagram [29]. 
 
2．4．2 ラスマルテンサイト 
マルテンサイト（α´）はフェライト相（α相）に C を強制固溶したものであり，
正常な α 相の立方格子のうちひとつの軸が C 固溶のために長くなり体心正方格
子（body centered tetragonal lattice: bct）となっている．C 固溶量によってこの bcc
構造と bct 構造の軸比の変化割合が変わる．つまり C 固溶量が多いほど bccの軸
比から離れた bct 構造となり，反対に C 固溶量が極少量であれば，ほぼ bcc構造
と同様に扱える[30]．鋼では，その C 量により薄板上，レンズ上，またはラス状と
いった様々なマルテンサイト組織が存在する．ラスマルテンサイトは C 量が 0.1 
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mass%以下の鋼で観察される，特に軸比が bcc 構造とほぼ同等である極低炭素マ
ルテンサイト鋼において重要な組織である．ラスマルテンサイトはマルテンサイ
ト開始温度（MS点）が比較的高い合金において生成しその組織形態は Fig. 2.17の
ように階層構造となっている[31], [32]．マルテンサイト構造は，大きさが数 10 μm
程度の 1 つの旧 γ 相粒内に，同じ{111}γ近傍に晶癖面を持つ粒の集合である大き
さが数 μm のパケットが複数存在し，そのパケットの内部には平行な帯状領域で
その幅が約 1 μm である細長いブロックが詰まっている．そして，さらにそのブ
ロックにはほぼ同じ結晶方位で双晶を含まず高密度の転位が導入されているマ
ルテンサイト結晶であるラスの集合が存在している． 
 
 
Fig. 2.17 Schematic illustration showing the hierarchic structure of lath martensite [32]. 
 
2．4．3 加工誘起マルテンサイトおよび変態誘起塑性（TRIP） 
MS 点よりも高い温度においても塑性変形により α´変態が生ずる現象を加工誘
起マルテンサイト（Deformation Induced Martensitic Transformation）という．この
加工誘起マルテンサイトが生ずると，変態誘起塑性（Transformation Induced 
Plasticity: TRIP）という現象が起きるため，材料の強度，延性，じん性が大幅に向
上するなどの効果がみられる． 
TRIP 現象の発生過程は高音域での変態超塑性現象に近いと考えられており，
ひずみが著しく増加する現象と α´変態との因果関係が認められる．つまり，緩や
かな α´変態によって流動応力に連続的な硬化が認められ，組織変化を伴いつつ最
高荷重に達するまで変形によってひずみが大きくなる．TRIP の発現は，ひずみ
の増加に伴って加工硬化率をより増加させると同時に母相に α´相が散在し，これ
らが堆積する過程において微視組織に補強効果を及ぼし，よってくびれの発生を
抑制するために大きな一様伸びとなる．また，くびれの発生後から破断までの伸
びに対して，くびれ内部に発生する微小な き裂先端などの応力発生部において
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生成した α´が補強効果を持ち，き裂の進展を妨げるために最終的な延性の向上が
望まれる． 
 
2．5 電子線後方散乱回折法（EBSD法） 
走査型電子顕微鏡（Scanning Electron Microscope: SEM）による結晶解析の手法と
して，エレクトロンチャネリングパターン（Electron Channeling Paten: ECP）法が知
られているが，この原理を応用してより微小なサブミクロン領域の結晶解析を行う
ことができる手法が，近年開発された電子後方散乱回折（Electron Back Scatter 
Diffraction: EBSD）法である．ECP 法では，試料に照射する電子線を試料上の一点
に向かって順次角度を変えて入射するという特殊な電子光学系が必要であったが，
この EBSD法では電子線を分析したい結晶粒の上に止めるだけでよく，電子光学系
に特別な装置を付加する必要がない．試料に照射された電子は試料内で拡散し，回
折された反射電子が試料から放出される．この放射された電子線から得られる，菊
池線の一種である反射電子回折模様（Electron Back Scattering Pattern: EBSP）を用い
て局所領域の結晶方位や結晶構造を解析するのが EBSD法である． 
方位マッピングの原理について述べる．Fig. 2.18 のように，SEM 中で試料を約
70°傾斜させ電子線を走査すると，照射電子が試料中の結晶格子によって回折し，試
料表面からドーム状に EBSP が広がる．この EBSP を蛍光スクリーンに投影・可視
化し画像として取り込み，ブラッグの条件（Eq. 2.2）により処理を行う．これをデ
ジタル画像変換（一般化ハフ変換）しバンドの検出を行い，バンド間の角度とあら
かじめ結晶データとして与えられた結晶面間の角度とを比較し，検出したバンドの
ミラー指数を導き，結晶方位を算出する．また，EBSD 情報は試料表面から 50 nm
程度と表面近傍から得られるため，良いデータを得るには，試料表面の凹凸を小さ
くすることが重要となる． 
 
 nd sin2  
Eq. 2.2 
 
ここでブラッグの回折条件について示す．金属やセラミックスのような原子や分
子が規則性をもって 3次元配置されている結晶性材料に対して，原子間隔 dと同程
度の波長 λ を持つ X 線が入射すると，原子中の電子の影響により X 線が散乱する
が，このとき視斜角（90°から入射角を引いた角度）θを変化させていくと，ある角
度でX線が干渉し増幅する．その条件となるのがブラッグ条件である．nは整数で，
ブラッグ反射の次数であるが，高次反射（高角のピーク）では結晶構造因子が小さ
くなるため観測が難しくなる． 
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Fig. 2.18 Principle of EBSD [33]. 
 
2．5．1 逆極点図（IPF） 
逆極点図（Inverse Pole Figure: IPF）とは，どの結晶面の法線が観察面に対して
向いているかということを示した図である．逆極点図では，結晶毎の方位を観察
することが可能であり，試料の配向性を導くことができる．その解析手法は，解
析対象となる結晶の，観察面に対して向いている方位が，どの結晶面の法線のミ
ラー指数なのかを求め，標準ステレオ投影図（Fig. 2.19）にプロットする．この
ステレオ投影図は同一立方晶間では立方対称変換は右手系のみで，それぞれの結
晶に対して 24 通り存在し，24 個の等価な三角形が含まれているため，最小範囲
たる 1 つを取り出して表示する．これは標準ステレオ三角形（Fig. 2.20）と呼ば
れる．なお，立方晶では結晶面と同じミラー指数を持つ結晶方位はその結晶面の
法線になっているので意識的に区別する必要はないが，立方晶以外ではこの関係
が成り立たないことに留意する．また，結晶系に応じて逆極点図は表現に必要な
標準ステレオ三角形の範囲が異なる．1 つの逆極点図では結晶の方位を完全に表
現することはできない．例えば，Fig. 2.21に示すように A, B 2つの結晶方位の違
いを考えると，これらはいずれも ND方向（紙面に対して垂直な方向）には(111)
面の法線が向いており，その<111>軸周りに回転している関係である．これら 2つ
の結晶方位を ND 逆極点図上にプロットすると，Fig. 2.22の ND逆極点図のよう
に，A，Bどちらも(111)面の方位として示される．しかし，RD 逆極点図では，こ
れら 2つの結晶方位が異なることが示される． 
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Fig. 2.19 Stereographic projection of the (001) cubical crystal [34]. 
29 
 
 
Fig. 2.20 Standard triangle [35]. 
 
 
Fig. 2.21 Two cubic crystals which have different orientation [25]. 
 
 
Fig. 2.22 Two IPF maps which show different orientation [25]. 
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材料中の観察範囲をステップサイズ最小分解能のエリアに区切り，その各エリ
アの IPFを順次取得しマップとして用いることで観察範囲の結晶粒の方位を視覚
的に表すことが出来る．この IPFマップは Fig. 2.23のように方位によって色が区
別され，<001>方位を赤，<101>方位を緑，および<111>方位を青で示し，それぞ
れの方位の中間はカラーコンターで示し，色の違いが大きい結晶粒同士ほど結晶
方位の差異が大きいことを示す．黒い線は粒界を表す． 
 
 
Fig. 2.23 An example of IPF map. 
 
2．5．2 カーネル平均方位差（KAM） 
カーネル平均方位差（Kernel Average Misorientation: KAM）マップとは，対象と
なる測定点とその隣接する測定点との方位差の平均値を計算し，その値を中心の
測定点の値としてマッピングしたものである．粒界を越えての計算を防ぐため，
粒界の定義角となる方位差しきい値を設定する．KAM マップは方位差のデータ
を微分したようなものであり，方位が局部的に変化したところで値が大きくなる．
KAM 値は Eq. 2.3 で定義される．ここで，aijは中心測定点 iと隣接測定点 jとの
間の方位差を示す．具体的な方位差測定方法を Fig. 2.24を用いて述べる．図中の
測定点 4 に着目し中心測定点とすると，方位差の計算対象は測定点 1，2，3，5，
6，および 7 となる．但し，測定点 1，3，および 6 は測定点 4 と同じ結晶粒内に
存在しないため測定対象から除外する．したがって，この場合には n=3 となる． 
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Eq. 2.3 
 
 
Fig. 2.24 Schematic image of calculating KAM value [20]. 
 
KAM 値は Fig. 2.25に示すカラーバーによって示され，明るい緑の部分はひず
みが大きく（この例では方位差しきい値を小角粒界の 5°で定義し，KAM 値の最
大は方位差 4.99°），青い部分は小さい． 
 
 
Fig. 2.25 Color bar of KAM value. 
 
2．5．3 IQマップ 
Image Quality（IQ）マップ（Fig. 2.26）は菊池パターンの鮮明度を表す．パター
ンの鮮明度が高い箇所は明るく（白く），ひずみ残存部や結晶粒界においては原
子の配列が乱れているためパターンの鮮明度が低下し暗く（黒く）表示される．
試料断面加工の精度良否や研磨良否の指標としても用いられる．Fig. 2.26におい
て見られる多くの黒い直線は研磨中の傷を表している．つまり傷の部分において
は自ずから菊池パターンは検出できないため最も暗くなり，黒色として表示され
る．一方で図中の白い部分は結晶性が良くひずみの少ない粗大粒である．すなわ
ち，ひずみの導入が少ない粒は原子の配列が規則正しいため菊池パターンの検出
が良好であり明るくなるため，無ひずみな部分ほど白色として表示される． 
 
32 
 
 
Fig. 2.26 An example of IQ map. 
 
2．6 エネルギ分散型 X 線分光法（EDS 法） 
エネルギ分散型 X線分光法（Energy Dispersive X-ray Spectrometer: EDS）は特性 X
線のエネルギを測定することによりスペクトルを得る方法である．特性 X 線の発
生は入射電子による内殻電子励起によって生じる現象である．すなわち，内殻の電
子がフェルミエネルギよりも高い準位に昇ることで，電子軌道内に生じた空孔（ホ
ール）が外側の軌道の電子によって埋められる際に，余剰エネルギとして放出され
たものが特性 X 線である．半導体検出器に X 線が入射すると，X 線のエネルギに
相当する数の電子・正孔対が得られ，この電子・正孔対の量である電流を測定する
ことにより X線のエネルギを導くことができる．そして照射された場所の，元素の
電子副殻毎に特定の X 線のエネルギを持つため，その特定のエネルギを持つ X 線
のカウント数を計測することにより，照射領域の元素分析が可能となる． 
Fig. 2.27 に EDS スペクトルの例を示す．Fig. 2.27 の縦軸は特性 X 線のカウント
数で横軸は特性 X 線のエネルギを示す．分析モードには試料上の 1 点のみの分析
を行う点分析，注目した元素が指定した線上にどのように分布するのかを示す線分
析，および同じく注目した元素が指定した平面内でどのように分布しているのかを
示す面分析（マッピング）の 3つがある．Fig. 2.27は面分析におけるスペクトルで
ある．なお，内殻にホールが形成された励起状態から基底状態に移る過程において，
特性 X 線の他にオージェ電子も放出する．一般的には原子番号の増加とともに特
性 X線の発生確率（蛍光収率）は増大し，これと相補的にオージェ電子の放出確立
は減少する．そのため EDS は特に重元素に対して有効である． 
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Fig. 2.27 An example of EDS spectrum. 
 
2．7 X 線回折法（XRD） 
X線回折による残留 γ の定量や炭素濃度測定には，回折角と積分解析強度の解析
が必要である．回折ビームの方向はブラッグの回折条件（Eq. 2.2）で表され，立方
晶の格子定数 aは，回折を起こす回折面間隔を d，回折面のミラー指数を(hkl)とす
れば，Eq. 2.4から計算できる． 
 
  22222 dlkha   
Eq. 2.4 
 
また，回折ビームの理論的な積分強度 Iは，回折する物質に無関係な定数を K，
物質の種類や回折面に依存する定数を R，物質の線吸収係数を μとすれば，Eq. 2.5
で表される． 
 
2
R
KI   
Eq. 2.5 
 
2．8 先行粒子境界（PPB） 
先行粒界境界（Prior Particle Boundary: PPB）とは，粉末冶金において焼結前の粉
末が酸化されていることにより，その汚染領域が焼結後の材料に残存し汚染領域近
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傍での結合が弱くなり，そこを起点として破壊に至る部分である．この PPBを低減
させるには第一に，初期偏析を防ぐために粉末を急速凝固することが必要であり，
この点において溶融金属にジェット流を吹き付けて溶融金属流を粉砕，液滴として
凝固させることにより微粒子粉末を製造するガスアトマイズ法を用いることが要
求される．第二に，焼結前の汚染を避けるために不活性ガス雰囲気中に保存するな
どの高純度保存環境管理に努めることが大切になる． 
 
2．9 溶融池境界（MPB） 
PBFによる積層造形では，金属粉末を焼結させるために使われる熱源には電子ビ
ーム方式（Electron Beam Melting: EBM®，ArcamAB社の登録商標）とレーザビーム
方式（Selective Laser Melting: SLM®，SLM ソリューションズ社の登録商標）がある．
レーザビームによる入熱は局所的なため，冷却速度も速く凝固も局所的に発生し，
その結果として，溶融池（molten pool）の凝固跡がレーザ走査路毎に発生し，その
ため凝固跡は同一層内の走査路の間（track-track）の境界を生み出す（Fig. 2.28）．こ
れが一層上部でも同様に行われるため，層と層の間（layer-layer）の境界も発生する
（Fig. 2.29）．これらの境界を溶融池境界（Molten Pool Boundary: MPB，複数形でMPBs）
とよび，これらが繰り返されることにより，Fig. 2.29 のように扇状の MPB が積層
方向（Z方向）に積み重なるようになる． 
 
 
Fig. 2.28 An example of track-track MPBs [36]. 
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Fig. 2.29 An example of layer-layer MPBs [36]. 
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第3章 実験方法 
 
3．1 SUS316L供試材 
本研究では，従来塑性加工（Plastic Forming: PF）材との機械的性質および微視組
織の比較，ならびに積層方向依存性（異方性）を明らかにすることにより，積層造
形材がもつ独自の強化機構や微視組織の特徴を明らかにするため，単相で析出物を
有しないオーステナイト系ステンレス鋼SUS316Lを供試材とした．Table 3.1にSLM
原料粉末，EBM 原料粉末，および PF材丸棒の化学組成を示す． 
 
Table 3.1 Chemical compositions of the SLM SUS316L and EBM SUS316L powder, and the 
PF material. 
 
 
3．1．1 SLM 材 
SLM 材は LPW Technology 社製 SUS316L ガスアトマイズ粉末を用いて，SLM
社製 3Dプリンタ SLM280 により造形を行った．なお型番の 280はワークプレー
トのサイズを表し，280x280x365 mm3の造形が可能である．SLM 材で用いた粉末
は ASTM B214により検査され，その粒径は 45 μm で誤差は 3%であった．SLM28
諸性能を Table 3.2に示す．溶融熱源は Ybファイバレーザでワークチャンバ内は
Ar ガスまたは N2ガスが使用可能である．造形された供試材は 50x50x50 mm3立
方体で Fig. 3.1に示すとおりである．Fig. 3.1(a) のように，ブロック底面がやや湾
曲しているが，これは積層造形時の入熱・溶融と冷却・凝固の繰り返しの間に発
生する熱応力の結果として残留応力が発生し，ブロックをワークテーブルから取
り外した際に応力が解放され湾曲したものである．また，Fig. 3.1(b) のブロック
底部に見られる模様はサポート材の跡である．Fig. 3.1(c) はブロック上面である
が，レーザ走査跡が記録されている．このレーザ走査は，Fig. 3.1(d) のように 7x7 
mm2四方の島の中ではレーザは単一方向に走査する．そして，島同士は直行した
方向にレーザ走査をするようにして，規則性をもって交互に変化している．この
(mass%) C Si Mn P S N
SLM powder 0.024 0.48 1.22 <0.005 0.005 0.01
EBM powder 0.004 0 1 <0.005 0.004 -
PF rod 0.006 0.22 1.70 0.037 0.014 -
O Cu Ni Cr Mo Fe
SLM powder 0.03 0.01 12.08 16.92 2.40 Bal.
EBM powder 0.03 - 12 17 2 Bal.
PF rod - - 12.45 16.60 2.21 Bal.
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走査方法はチェスボード型レーザ走査とよばれ（Fig. 3.2），レーザビームの走査
方向を変えていくことにより，高密度な造形を可能とする． 
 
Table 3.2 Specification of SLM280. 
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Fig. 3.1 SLM SUS316L block made by SLM280. 
(a) External view of the block. (b) Basal plane of the block. 
(c) Laser scanning trace at top plane. 
(d) Laser scanning trace at top plane (extended view of (c)). 
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Fig. 3.2 Chessboard type beam scan in SLM280. 
 
3．1．2 EBM 材 
EBM 材は Praxair Surface Technology社製 SUS316Lガスアトマイズ粉末を用い
て，Arcam AB社製 3D プリンタ A2Xにより造形した．A2Xのワークチャンバで
は 200x200x380 mm3の造形が可能である．EBM 材で用いた粉末は，ASTM B214
により検査され，粒径 45 μm 以下の粉末は 2 つ，106～150 μm の粉末は 0，150 
μm を超える粉末は 0であった．つまり，粒径 45～105 μm の粉末が EBM 材の造
形に供したものとなる．A2Xの諸性能を Table 3.3に示す．溶融熱源は W フィラ
メントでワークチャンバ内は，粉末のチャージアップを防ぐために真空である．
また，スパッタリングを防ぐために 700～1000°C にベースプレートを加熱し仮焼
結をさせている．造形された供試材は 46x46x46 mm3立方体で Fig. 3.3に示すとお
りである．A2Xによる造形では，まず造形する範囲の輪郭を描くようにしてビー
ムを走査させ粉末を溶融・凝固させ（コントアプロセス），次に造形する部分を時
間差で複数のラインにて単一方向に走査し造形する（ハッチングプロセス）． 
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Table 3.3 Specification of A2X. 
 
 
Fig. 3.3 EBM SUS316L block made by A2X. 
 
 
3．1．3 PF材 
本研究で比較材として用いた PF材は大同特殊鋼社製 20 mm 丸棒である．ミル
シートより，この丸棒は熱間塑性加工後，1080°C にて溶体化，急冷しピーリング
処理にて表面黒皮を除去したものであり，0.2%耐力 220 MPa，引張強さ 537 MPa，
延性 61%，絞り 77%，HB硬さ 139で JIS G 4303 の規格に合格している． 
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3．2 SUS630 供試材 
本研究では，SUS630 において，溶融凝固を繰り返す熱履歴を受ける積層造形法
における δ フェライト出現の有無やそれによる影響を調べ，SLM 法特有の組織お
よび強度に及ぼす影響を調べるために，Cu 析出物による析出硬化型マルテンサイ
ト系ステンレス鋼 SUS630 を供試材とした． 
本研究で用いた積層造形 SUS630 供試材は SLM 法による 3D Systems 社製 ProX 
DMP 300を用いて窒素雰囲気中にて造形した．なお型番の 300はワークサイズの高
さを表し，250x250x300 mm3の造形が可能である．ProX DMP 300 の諸性能を Table 
3.4に示す．本研究で造形したブロックは 20x20x33.5 mm3直方体である（Fig. 3.4）．
造形条件はレーザ出力 150 W，レーザ走査速度 1200 mm/s，積層厚さ 40 μm，スポ
ット径 100 μm，走査ピッチ 60 μm（オーバーラップ 40μm）である．エネルギ密度
Eは，ビーム出力を P，走査速度を v，走査ピッチを w，積層厚さを hとすれば Eq. 
3.1 により計算され，この造形条件のときのエネルギ密度は 52.1 J/mm3で，ステン
レス鋼の最適値である 50～70 J/mm3 の下限値程度となった[37]．レーザ走査パター
ンは大型造形をする場合には Fig. 3.5のように一辺 25 mm の六角形エリア毎に単一
方向に走査するが，本研究で造形したブロックサイズでは単なる単一方向走査であ
り，積層面毎に 90°回転する． 
 
Table 3.4 Specification of ProX DMP 300. 
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Fig. 3.4 SLM SUS630 block made by ProX DMP 300. 
 
 
Fig. 3.5 Hexagonal area scan in ProX DMP 300. 
 
vwh
P
E   
Eq. 3.1 
 
造形に供したアトマイズ粉末の詳細は供試材製造元から開示されていないため
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EDS による化学組成を Table 3.5 に示す．ここで，0deg 材は本研究で造形した材料
であり，90deg 材は LeBrun らの研究[15]で使用した材料である．本研究で造形した
ブロックはその大きさの制約から，積層方向と強度試験における引張軸が一致する
方向の 0deg 材のみの製作となったため，異方性を調べるために比較する 90deg 材
（積層方向と強度試験における引張軸が直角）は LeBrun らの文献値による[15]．本
研究の 0deg 材の造形に供した粉末において，JIS G4304 と比較して（Cr の上限量
17.5 mass%に対して）Cr量の過多および（Nbの下限量 0.15 mass%に対して）Nb量
の不足が確認された． 
 
Table 3.5 Chemical compositions of the powder for the SLM SUS630 0deg and 90deg 
specimens [15]. 
 
 
3．3 強度試験片 
強度試験片（引張試験片およびクリープ試験片）の切り出しには Brother社製 HS-
300 ワイヤー放電加工機を用いた．SLM SUS316L および EBM SUS316L 試験片は
Fig. 3.6のように，積層方向を法線とする面に対して垂直な面（積層面）を 3.1 mm
厚で切り出した後，積層方向による強度の異方性を確認するため，積層方向と試験
荷重方向が同じ向きになるように切り出したものを 0deg 材，積層方向と試験荷重
方向が垂直な向きに切り出したものを 90deg材とした．また，SLM SUS630 試験片
も同じく Fig. 3.7 に示す積層造形ブロックから同様の方法で切り出し製作した．本
研究で比較材として用いた PF SUS316L材は大同特殊鋼社製 20 mm 丸棒である．ミ
ルシートより，この丸棒は熱間塑性加工後，1080°C にて溶体化，急冷し，ピーリン
グ処理にて表面黒皮を除去したものであり，0.2%耐力 220 MPa，引張強さ 537 MPa，
伸び 61%，絞り 77%，HB硬さ 139で JIS G 4303 の規格に合格している．PF SUS316L
強度試験片は Fig. 3.8 のように丸棒の長手方向を引張り方向として切り出した． 
 
(mass%) C Si Mn P S O
SLM powder
for 0deg specimen
0 0.5 1.0 0 0 0.8
SLM powder
for 90deg specimen
0.054 0.41 0.18 0.011 0.005 0
Ni Cr Cu Nb Al Fe
SLM powder
for 0deg specimen
3.5 18.9 3.4 0.1 0.1 bal.
SLM powder
for 90deg specimen
4.16 16.51 3.97 0.42 0 bal.
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Fig. 3.6 Schematic illustration how to cut the SLM SUS316L and EBM SUS316L specimens 
for tensile and creep tests. 
 
 
Fig. 3.7 Image of the cuboid SLM SUS630 block. 
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Fig. 3.8 Schematic illustration how to cut the PF SUS316L specimens for tensile and creep 
tests. 
 
本研究で用いた引張試験片およびクリープ試験片の寸法を Fig. 3.9 に示す．試験
片両端部中央の穴は直径 1.5 mm の伸び計取り付け用穴であり，ワイヤー放電加工
機にて外形を切り出した後にボール盤にて穴あけ加工を行った．SLM SUS316L お
よび PF SUS316L強度試験片は，熱処理（本研究において実施した熱処理に関して
は 3．5節を参照されたい．）を施さないものに関してはワイヤー放電加工機にて切
り出した後，#240，#400，#800，#1200 の研磨紙を用いて表面を研磨した．また，
熱処理を施したものについては，熱処理後に#120，#240，#400，#800，#1200 の研
磨紙を用いて表面を研磨した．また，EBM SUS316Lおよび SLM SUS630 強度試験
片は，ワイヤー放電加工機にて切り出した後，研磨工程での作業効率改善のために
研磨前に佐々木化学薬品社製 S-PURE SJ-100 ノンフッ素酸洗液にて酸洗後，#800，
#1200および必要に応じて#2400～#4000 の研磨紙にて研磨し，リファインテック社
製 5 μm アルミナ懸濁液にてバフ琢磨を行った．試験片正面（面積の大きい面）の
研磨に使用した研磨機はムサシノ電子社製 MA-200 および MA-200D である．試験
片側面および R=0.8 mm のフィレット部は手研磨をした．なお．後述する組織観察
試料の研磨に用いた研磨機も本節にて述べた MA-200およびMA-200Dである． 
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Fig. 3.9 Tensile and creep test specimens shape. All diameter are in mm. 
 
3．4 組織観察試料 
組織観察試料の切り出しには Brother 社製 HS-300 ワイヤー放電加工機および
SHUNG CHENG MACHINERY 社製ワイヤー放電加工機を用いた．組織観察には光
学顕微鏡（Optical Microscope: OM），走査型電子顕微鏡（Scanning Electron Microscope: 
SEM），透過型電子顕微鏡（Transmission Electron Microscope: TEM）を用いた．OM
用試料および SEM用試料は必要に応じて丸本ストルアス社製Cito-Press-1樹脂埋込
機および佳佑儀器社製樹脂埋込機を用いて炭素樹脂埋込みを行った． 
SLM 材および EBM 材の組織観察試料は強度試験片製作用に切り出した 3.1 mm
厚の薄板から製作した．Fig. 3.10のように観察面は 3面とし，積層方向を法線に持
つ面（積層面）を Z面（Z plane）とし，Z面との垂面で切り出した 3.1 mm 薄板の面
積の大きい面を X面（X plane），面積の小さい面を Y面（Y plane）と定義した．PF
材の組織観察試料は，強度試験片用に切り出した 3.1 mm 厚の薄板から Fig. 3.11の
ようにワイヤー放電加工機を用いて切り出した．観察面は Fig. 3.11 のように 2面と
し，丸棒断面を Z面（Z surface），丸棒の円周方向面を X面（X surface）と定義した． 
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Fig. 3.10 Cutting SLM and EBM specimens for microstructural observation. 
 
 
Fig. 3.11 Cutting PF specimens for microstructural observation. 
 
3．4．1 SLM SUS316L 観察試料 
SLM 材の OM による粒界およびMPB観察には，#400，#800，#1200および必
要に応じて#2400～#4000 の研磨紙を用いて研磨した後，丸本ストルアス社製 6 
μm，3 μm ダイヤモンド砥粒にて鏡面仕上げし，粒径 0.04 μm の丸本ストルアス
社製 OP-S コロイド状シリカ懸濁液にて追加研磨を行い，電解エッチング液（リ
ン酸 70%，純水 30%）を用いて電解エッチングを行った．SEM による EBSD 観
察用試料の観察面の研磨は，#400，#800，#1200および必要に応じて#2400～#4000
の研磨紙を用いて研磨した後，丸本ストルアス社製 6 μm，3 μm ダイヤモンド砥
粒にて鏡面仕上げし，最後に粒径 0.04 μm の丸本ストルアス社製 OP-S コロイド
状シリカ懸濁液にて仕上げ研磨を行った．TEM 試料の製作については，放電加工
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機を用いて厚さ 200～300 μm の薄膜を切り出し，ニッパを用いて直径 3 mm の円
盤に成形した後，#240，#400，#800，#1200 の研磨紙を用いて加工・酸化層を取
り除き，最後に E.A. Fischione Instruments社製ツインジェット電解研磨機により，
電解研磨液（エチルアルコール 90%，過塩素酸 10%）を用いて極小孔をあけ TEM
試料とした． 
 
3．4．2 EBM SUS316L 観察試料 
EBM 材の OM による粒界観察には，#400，#800，#1200 および必要に応じて
#2400～#4000の研磨紙を用いて研磨した後，リファインテック社製 5 μm，1 μm，
0.3 μm アルミナ懸濁液にて鏡面仕上げし，粒径 0.04 μm の丸本ストルアス社製
OP-S コロイド状シリカ懸濁液にて追加研磨を行い，電解エッチング液（リン酸
70%，純水 30%）を用いて電解エッチングを行った．SEM による EBSD観察用試
料の観察面の研磨は，#400，#800，#1200 および必要に応じて#2400～#4000の研
磨紙を用いて研磨した後，リファインテック社製 5 μm，1 μm，0.3 μm アルミナ
懸濁液にて鏡面仕上げし，最後に粒径 0.04 μm の丸本ストルアス社製 OP-S コロ
イド状シリカ懸濁液にて仕上げ研磨を行った．TEM 試料の製作については，放電
加工機を用いて厚さ 100～200 μm の薄膜を切り出し，佐々木化学薬品社製 S-
PURE SJ-100 ノンフッ素酸洗液にて酸洗後，#400，#800，#1200 の研磨紙を用い
て機械研磨または手研磨により厚さを 60～100 μm に調整したのち，Gatan社製デ
ィスクパンチャーを用いて直径 3 mm の円盤にパンチングし，最後に E.A. 
Fischione Instruments 社製ツインジェット電解研磨機により，電解研磨液（エチル
アルコール 90%，過塩素酸 10%）を用いて極小孔をあけ TEM 試料とした． 
 
3．4．3 PF SUS316L 観察試料 
PF 材の SEM による EBSD 観察用試料の観察面の研磨は，#400，#800，#1200
および必要に応じて#2400～#4000の研磨紙を用いて研磨した後，丸本ストルアス
社製 6 μm，3 μm ダイヤモンド砥粒にて鏡面仕上げし，最後に粒径 0.04 μm の丸
本ストルアス社製 OP-S コロイド状シリカ懸濁液にて仕上げ研磨を行った．TEM
試料の製作については，放電加工機を用いて厚さ 200～300 μm の薄膜を切り出
し，ニッパを用いて直径 3 mm の円盤に成形した後，#240，#400，#800，#1200の
研磨紙を用いて加工・酸化層を取り除き，最後に E.A. Fischione Instruments 社製
ツインジェット電解研磨機により，電解研磨液（エチルアルコール 90%，過塩素
酸 10%）を用いて極小孔をあけ TEM 試料とした． 
 
3．4．4 SLM SUS630観察試料 
SLM SUS630 材の OM による粒界および MPB観察には，#400，#800，#1200お
よび必要に応じて#2400～#4000の研磨紙を用いて研磨した後，リファインテック
社製 5 μm，1 μm，0.3 μm アルミナ懸濁液にて鏡面仕上げし，粒径 0.04 μm の丸本
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ストルアス社製 OP-S コロイド状シリカ懸濁液にて追加研磨を行い，ビレラ液（エ
チルアルコール 50 ml，塩酸 2.5 ml，ピクリン酸 0.5 g）を用いてエッチングを行
った．SEM による EBSD観察用試料の観察面の研磨は，#400，#800，#1200およ
び必要に応じて#2400～#4000の研磨紙を用いて研磨した後，リファインテック社
製 5 μm，1 μm，0.3 μmアルミナ懸濁液にて鏡面仕上げし，最後に粒径 0.04 μm の
丸本ストルアス社製 OP-S コロイド状シリカ懸濁液にて仕上げ研磨を行った．
TEM 試料の製作については，放電加工機を用いて厚さ 100～200 μm の薄膜を切
り出し，佐々木化学薬品社製 S-PURE SJ-100ノンフッ素酸洗液にて酸洗後，#400，
#800，#1200の研磨紙を用いて機械研磨または手研磨により厚さを 60～100 μm に
調整したのち，Gatan 社製ディスクパンチャーを用いて直径 3 mm の円盤にパン
チングし，最後に E.A. Fischione Instruments 社製ツインジェット電解研磨機によ
り，電解研磨液（エチルアルコール 90%，過塩素酸 10%）を用いて極小孔をあけ
TEM 試料とした． 
 
3．5 熱処理 
本研究において熱処理は本研究室制作の縦型電気炉を用いて Ar 雰囲気にて行っ
た．温度は R 型（陰極：白金，陽極：ロジウム 13%含有白金）熱電対にて測定した． 
 
3．5．1 SUS316L 
本研究で比較材として使用した PF 材は溶体化処理（Solution Heat Treatment: 
SHT）を施している．そこで SLM 材および EBM 材においても積層まま（as-built）
材と SHT 材とを用意し両者の比較ならびに PF 材との比較をした．SHT は Ar 雰
囲気中にて Fig. 3.12のように，PF材と同じ溶体化温度の 1080°C で 1 h 保持し，
氷水にて急冷した．これ以後，PF 材は SHT の記号表記の有無に関係なく溶体化
処理を施した試験片およびその結果である． 
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Fig. 3.12 Time-temperature curve of SHT for the SUS316L specimens. 
 
3．5．2 SUS630 
SUS630 の強度は核生成および Cu 析出物の成長の結果として時効処理により
向上する．Cu析出物は，最初は整合な球状の bcc構造を形成しているが，より長
く時効することにより，大きく非整合な fcc 構造へと変わる [ 38 ]．ASTM 
A564/A564M-10 規格および JIS G4303規格において Table 3.6 に示すように，5つ
の熱処理が規定されている．Hの後に続く数字は°Fでの温度表示である．先の研
究や経験則より，H900 析出硬化熱処理を施した材料において高い降伏強さおよ
び引張強さをもつピーク時効状態となることが分かっており[15]，疲労条件下で用
いられる材料においてはより時効温度を高くした H1075 や H1150 を用いる場合
があるが，本研究ではピーク時効状態に焦点を合わせて H900 析出硬化熱処理を
行った． 
SLM SUS630 試験片は熱処理を一切施さないものを積層まま（as-built）材，
1040°C で 30 min 溶体化し水冷した後に H900時効処理（480°C，1 h，空冷）を行
った溶体化時効処理材を STA（Solution Treatment and Aged）H900 材（Fig. 3.13），
直接時効材を DA（Direct Aged）H900材（Fig. 3.14）とした． 
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Table 3.6 Types of heat treatment for SUS630. 
 
 
 
Fig. 3.13 Time-temperature curve of STA H900 for the SUS630 specimens. 
 
 
Fig. 3.14 Time-temperature curve of DA H900 for the SUS630 specimens. 
 
3．6 引張試験 
引張試験は SUS316Lにおいては，室温（24°C）および 600°C にて行い，SUS630
については室温（24°C）のみ行った．試験は室温，高温ともに大気条件下にて行っ
た．引張試験機は島津製作所社製 AUTOGRAPH AG-100kNEを用いた．試験速度は
室温（24°C），600°Cともに 0.5 mm/min（ひずみ速度 4.63x10-4 s-1）である．試験片
の伸びは，Fig. 3.15 のように試験片の上端および下端に設置した伸び計を介して，
Types of heat treatment Code Heat treatment
Solution heat treatment S 1020～1060℃, WQ
H900 S + 470～490℃, AC
H1025 S + 540～560℃, AC
H1075 S + 570～590℃, AC
H1150 S + 610～630℃, AC
Precipitation hardening
heat treatment
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尾崎製作所社製 model 107 または model 207 ダイヤルゲージを電子計測対応させた
ものにより測定した．伸び計による測定原理は，ダイヤルゲージ先端の測定子が接
している上側の板（upper plate）は棒（rod）を介して長方形状の枠（frame）に固定
されている．この枠と試験片上端中央の 1.5 mm 穴がネジにより固定されている．
そのため，試験片上端と，ダイヤルゲージ先端の測定子が接している上側の板（upper 
plate）が連動する．そこで，引張荷重が負荷されると，試験片上端が上昇し，それ
に伴いこのダイヤルゲージ先端の測定子が接している上側の板（upper plate）も連
動して上昇することにより，ダイヤルゲージにより伸びを計測できる．なお，当然
に試験片下端は静止している． 
応力および伸びの計測は 1 s 毎に行った．測定された応力および伸びはデータロ
ガーを介してパソコンに読み込んだ．また，600°C の高温試験ではクラムシェル型
電熱炉により加熱し，温度は K型（陰極：アルメル，陽極：クロメル）熱電対にて
測定し，JIS G 0567 に従い，均熱時間 10 min，試験温度範囲は規定温度から±2°C 以
内にて試験を行った． 
 
 
Fig. 3.15 Image how to measure displacement. 
 
3．7 クリープ試験 
クリープ試験機は東伸工業社製シングル型クリープラプチャー試験装置を用い
た．このクリープ試験機は，てこ式で負荷する仕組み（Fig. 3.16）になっておりレ
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バー比は 1：10である．試験片の伸びは，引張試験と同様に試験片の上端および下
端に設置した伸び計を介して，尾崎製作所社製リニアゲージ D-10S により測定し
た．伸びおよび時間の記録は，ひずみ 0.05%相当の変位があった場合または 10 min
毎に記録した．測定された温度，伸び，および時間はデータロガーを介してパソコ
ンに読み込んだ．試験雰囲気の加熱はクラムシェル型電熱炉を用いた．温度は R 型
（陰極：白金，陽極：ロジウム 13%含有白金）熱電対にて測定し，JIS Z 2271 に従
い試験開始前の規定温度での保持時間（均熱時間）は 1 hとし，試験温度範囲は規
定温度から±2°C 以内にて試験を行った． 
 
 
Fig. 3.16 Schematic illustration of creep test machine [39]. 
 
3．8 組織観察 
巨視的組織観察を OM および SEM を用いて，微視組織観察を SEM および TEM
を用いて行った．主に低倍率の粒界観察，MPB 観察，破面観察などを行うための
OM 観察にはオリンパス社製 BX60M 光学顕微鏡を用いた．また，高倍率の粒界観
察，MPB観察，破面観察や IPF方位解析，微視的局所ひずみ解析，および元素分析
を行うため，SUS316Lの SEM 観察には日立製作所社製 S-3700N 熱電子銃型走査型
電子顕微鏡を，SUS630 の SEM 観察には日本電子社製 JSM-7100F 電界放出型走査
型電子顕微鏡を用いた．S-3700Nには IPF方位解析，微視的局所ひずみ解析，およ
び元素分析を行うために Oxford Instruments 社製 EBSD 装置および EDS 装置が，
JSM-7100Fには TSLソリューションズ社製 TSL OIM Data Collection6 が搭載されて
いる．また，IPF 方位解析，微視的局所ひずみ解析などは Oxford Instruments 社製
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HKLChannel5 データ解析ソフトおよび TSL ソリューションズ社製 TSL OIM Data 
Analysis7 を用いた．主にサブミクロンオーダーやナノオーダーの微視組織観察や転
位観察をするための TEM 観察は日本電子社製 JEM-3200FS 300 kV透過型電子顕微
鏡を用いた． 
 
3．9 欠陥および密度測定 
SUS316L材において，SLM および EBM 法により積層造形したブロックと従来の
塑性加工製造法により製作した PF 材との欠陥の有無や分布，欠陥の形状を比較す
るために，厚さ 3 mm，15～20 mm2のテストピースを切り出し，各面を#1200まで
研磨した後，ニコン社製 XT H 320 X線 CT 装置を用いて 3Dイメージング撮影を行
い，欠陥の最小検出サイズは 1.5x10-4 mm3とした．また，同じテストピースを用い
て，密度測定をメトラー・トレド社製 Balance XS204 分析天秤を用いてアルキメデ
ス法により行った．測定溶媒は純水を用いて 3回の測定を行い，SUS316Lの規定密
度 7.98 g/cm3に対する平均相対密度率を計算した． 
 
3．10 硬さ試験 
硬さ試験は JIS Z 2244 に従い，ビッカース硬さ試験を試験力 1000 gf，試験力の保
持時間 20 s にて，明石製作所社製 MVK-H2 硬さ試験機を用いて行った．測定は 10
回行いその平均値を結果として用いた． 
 
3．11 XRD 解析 
熱処理による相率の変化について調べるため，Rigaku 社製 Ultima IV X線回折装
置（X-ray Diffractometer: XRD）を用いて発散スリット 1°，発散縦制限スリット 10 
mm，散乱スリット 1°，受光スリット 0.3 mm にて，管電圧 40 kV，管電流 20 mA，
サンプリング幅 0.02°，スキャン速度 2.00 °/mim で回折ピークにより相解析を行っ
た．なお，X線源は Cu Kα線源である． 
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第4章 結果 
SUS316Lにおいて，従来塑性加工材との機械的性質および微視組織の比較，ならび
に積層方向依存性（異方性）を明らかにすることにより，積層造形材がもつ独自の強
化機構や微視組織の特徴を明らかにするために行った巨視的破面観察および MPB 観
察，微視的組織観察，IPF 方位解析，微視的局所ひずみ解析などの組織観察，ならび
に引張試験やクリープ試験などの強度試験の結果を述べる．また，SUS630 において，
溶融凝固を繰り返す熱履歴を受ける積層造形法における δフェライト出現の有無やそ
れによる影響を調べ，SLM 法特有の組織および強度に及ぼす影響を調べるために行
った巨視的破面観察および MPB観察，微視的組織観察，IPF方位解析，微視的局所ひ
ずみ解析などの組織観察，ならびに引張試験の結果を述べる．なお，IPF マップおよ
び KAM マップの粒界（大角粒界）は方位差を 15°と定義して太い黒実線で表し，小
角粒界は方位差を 5°と定義して細い黒実線で表した．また，KAM 値は方位差しきい
値を小角粒界の 5°で定義し，KAM 値の最大値を方位差 4.99°とし緑色で表し，無ひず
みである方位差 0°を青で表し，方位差（局所的ひずみ）が大きくなるに従い青から緑
へとカラーコンターで表した． 
 
4．1 SUS316L 
以下，SUS316Lにおける各実験結果を組織観察，硬さ試験，欠陥および密度測定，
引張試験，クリープ試験に分けて述べる． 
 
4．1．1 組織観察 
電解エッチング液（リン酸 70%，純水 30%）を用いて電解エッチングを行った
SLM 材の積層造形されたブロック上面の組織写真（Fig. 3.1(d)）から 7 mm 平方
の小領域に分割されたチェスボード型レーザ走査痕が観察され，それぞれの走査
方向は直交していた．Fig. 2.28に示すように，小分割された領域内では，レーザ
走査痕から走査方向は鋭角をなして回転していることが分かる．また，Fig. 2.29
に示す電解エッチングをした積層まま材の X面の OM 写真のように，MPB に沿
った未溶融の欠陥が観察された．光学顕微鏡で観察した欠陥面密度は 1.19 mm-2
であった．一方で EBM 材では SLM 材と同じく電解エッチング液（リン酸 70%，
純水 30%）を用いて電解エッチングを行ったが，track-track MPBs，layer-layer MPBs
に関わらず MPBs は観察されなかった（Fig. 4.1）．また，SLM 材では MPB に沿
って全長 100 μm 以上のキーホール孔が形成していたのに対して，EBM 材では特
に粒界に沿ったき裂やキーホール孔は確認されず，SLM 材よりも大きさが小さ
くかつ，丸い形状をした最大でも直径が 6 μm 程度の孔が多数確認された． 
SEM/EBSD法により取得した SLM および EBM as-built 材 X面の IPFマップお
よび KAM マップをそれぞれ Fig. 4.2および Fig. 4.3に示す．また，as-built 材 Z面
の IPFマップおよび KAMマップをそれぞれ Fig. 4.4および Fig. 4.5に示す．同様
に，SHT 材 X面の IPF マップおよび KAM マップをそれぞれ Fig. 4.6 および Fig. 
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4.7 に示す．また，SHT 材 Z 面の IPF マップおよび KAM マップをそれぞれ Fig. 
4.8 および Fig. 4.9 に示す．また，比較材である PF SHT 材の IPF マップおよび
KAM マップをそれぞれ Fig. 4.10および Fig. 4.11 に示す．なお，すべての IPFマ
ップの示す結晶粒方位は積層方向に対するものである．また，Table 4.1に各材料
の各熱処理条件および各観察面における平均粒径と標準偏差を示す．As-built 材
X面において，SLM 材は全体的に積層方向へ伸びる柱状粒が観察されたがその粒
界はジグザグに折れ曲がっており，柱状粒端において微細粒が多く観察された．
EBM材においても SLM材同様に全体的に積層方向へ伸びる柱状粒が観察された
が，その粒界は SLM 材よりもなめらかであり，概ね積層方向に{001}面が配向し
ていた（Fig. 4.2）．また，SLM 材では全体的に方位差が 5°に近い大きいひずみが
結晶粒の長手方向へ粒界近傍において存在し小角粒界を形成している一方で
EBM 材ではひずみはほとんど確認されなかった（Fig. 4.3）．平均粒径は SLM 材
の方が EBM 材よりも小さかった（Table 4.1）．As-built 材 Z面において，SLM 材
ではレーザ走査路に対応して，紙面右下から左上にかけて，同じ幅で結晶粒が並
んでおり結晶粒端部において微細粒が見られたが，これは SLM 法では走査速度
が EBM 法に対して遅いため，レーザ溶接のようにビード形成したためであると
考えられる．一方の EBM 材では積層方向に対して 50～70%の{001}面の配向がみ
られた（Fig. 4.4）．また，Z面においても SLM 材では方位差が 5°に近い大きいひ
ずみが粒界近傍において存在し小角粒界を形成している一方で EBM材では 5°に
近い大きいひずみは SLM 材に比べて少なかった（Fig. 4.5）．SHT 材 X 面におい
て，SLM 材では溶体化により柱状粒が粗大化し，溶体化前に柱状粒端に存在して
いた微細粒の一部は溶体化後も依然として存在していた．一方，EBM 材は SLM
材と異なり溶体化をしても明らかな結晶粒の成長はみられなかった（Fig. 4.6，
Table 4.1）．また，SLM 材では溶体化前に柱状粒端に存在していた微細粒の一部
は溶体化後も依然として存在し，また依然として一部の結晶粒においては小角粒
界を形成していた（Fig. 4.7）．SHT 材 Z面において，SLM 材，EBM 材ともに溶
体化後も平均結晶粒径はあまり変化しなかったが，EBM 材において as-built のと
きでは積層面に対して 50～70%の｛001｝面配向があったものが，溶体化後は 5～
20%と隠微になっていた（Fig. 4.8，Table 4.1）．また，EBM 材において，as-built
材ではひずみが少なかったにも関わらず，溶体化によってひずみが多い組織とな
っていた（Fig. 4.9）．これについて IQマップとの比較を行い KAM マップでのひ
ずみの大きい箇所が研磨跡によるものではないかを確認したが，そのような事実
は認められなかった（Fig. 4.12）． 
また，SLM 材造形ブロック頂部（最終造形近傍部）の X 面における IPF マッ
プおよび KAM マップを Fig. 4.13および Fig. 4.14に，ならびに EBM 材造形ブロ
ック頂部（最終造形近傍部）の X面における IPFマップおよび KAM マップを Fig. 
4.15 および Fig. 4.16 にそれぞれ示す．SLM 材では，ブロック最頂部（ブロック
の角）では非常に微細な結晶粒となっていたのに対して，バルク部に至るにつれ
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て大きくなり，XY平面側のブロック端部から 333 μm の間は微細粒が支配的でバ
ルク部と大きく組織形態が異なっていたが，それ以降バルク部側では Fig. 4.2(a)
のように粗大な柱状粒組織となっており，ブロック最頂部とバルク部との結晶粒
の大きさの差異が大きくなった（Fig. 4.13）．また，ひずみはブロック最頂部や XY
平面側端部で大きくなっていた（Fig. 4.14）．一方の EBM 材では，SLM 材に比べ
るとブロック最頂部とバルク部での結晶粒の大きさの差異が小さく，組織形態も
大きく異なることはなかったが，XY平面側端部では積層方向への{001}配向が見
られなかった．その一方でバルク部では一定間隔（500μm 程度）で{001}への強
い配向が見られた（Fig. 4.15）．また，SLM 材とは異なりブロック最頂部，バルク
部に関わらず一様にひずみが少ない組織であった（Fig. 4.16）． 
 
 
Fig. 4.1 OM image on X plane of the etched EBM SUS316L as-built specimen. 
 
58 
 
 
Fig. 4.2 IPF maps on X plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L as-built specimen. 
 
59 
 
 
Fig. 4.3 KAM maps on X plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L as-built specimen. 
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Fig. 4.4 IPF maps on Z plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L as-built specimen. 
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Fig. 4.5 KAM maps on Z plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L as-built specimen. 
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Fig. 4.6 IPF maps on X plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L SHT specimen. 
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Fig. 4.7 KAM maps on X plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L SHT specimen. 
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Fig. 4.8 IPF maps on Z plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L SHT specimen. 
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Fig. 4.9 KAM maps on Z plane of the (a) SLM and (b) EBM SUS316L SHT specimen. 
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Fig. 4.10 IPF map of the PF SHT specimen. 
 
 
Fig. 4.11 KAM map of the PF SHT specimen. 
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Table 4.1 Average grain diameter and standard variation of each SUS316L sample. 
 
 
 
Fig. 4.12 IQ map on Z plane of the EBM SUS316L SHT specimen. 
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Fig. 4.13 IPF map at top edge region on X plane of the SLM SUS316L as-built specimen. 
 
Fig. 4.14 KAM map at top edge region on X plane of the SLM SUS316L as-built specimen. 
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Fig. 4.15 IPF map at top edge region on X plane of the EBM SUS316L as-built specimen. 
 
 
Fig. 4.16 KAM map at top edge region on X plane of the EBM SUS316L as-built specimen. 
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4．1．2 硬さ試験 
JIS Z 2244に従い試験力 1000 gf，試験力の保持時間 20 s にて，行ったビッカー
ス硬さ試験の結果を Table 4.2 に示す．PF SHT 材および EBM 材においては JIS 
G4304に規定される 200 HV以下を満たしていたが，SLM 材においては JIS 規格
を上回るビッカース硬さであった． 
 
Table 4.2 Average Vickers hardness of each SUS316L specimen. 
 
 
4．1．3 欠陥および密度測定 
SLM 材，EBM 材，および PF材の X線 CT装置による欠陥の 3Dイメージング
結果を Fig. 4.17，Fig. 4.18，および Fig. 4.19 にそれぞれ示す．SLM 材では 0.0150 
mm3に匹敵する欠陥が 20x20x3 mm3のテストピース中に 2 箇所，0.0045～0.0105 
mm3 に匹敵する欠陥が 11 箇所存在していた（Fig. 4.17）．一方の EBM 材では
20x20x3 mm3のテストピース中に最大でも 0.0045 mm3の欠陥であり，ほとんどの
欠陥が 0.0015 mm3以下であったが，全体的には SLM 材よりも多く 0.0015 mm3以
下の欠陥が分布していた（Fig. 4.18）．他方で PF材では 19x14x3 mm3のテストピ
ース中に一切の欠陥が確認されなかった（Fig. 4.19）．SLM 材で確認された各サ
イズの欠陥の形状を確認するため拡大した CT イメージング画像を，SLM 材の
Fig. 4.17中にしめす赤枠のスケールの画像は Fig. 4.20に，青枠スケールの画像は
Fig. 4.21に，黄枠スケールの画像は Fig. 4.22 に示す．また，同様に EBM 材の拡
大 CT画像を Fig. 4.23 に示す．Fig. 4.20 を見ると，SLM 材において 0.0015 mm3以
下の欠陥は三日月状の欠陥と球状の冶金学的孔のような欠陥（Fig. 4.22）とが確
認できる．0.0150 mm3 に匹敵する欠陥は球状に比較的近い形状であるが（Fig. 
4.21），0.0045～0.0105 mm3に匹敵する欠陥は球状に近いものもあれば，対称性の
崩れたものあった．Fig. 4.23を見ると，EBM 材においては 0.004 mm3程度の欠陥
はやや対称性が悪いが，それ以外の 0.0015 mm3 程度の欠陥は球状に近い冶金学
的孔と思われる．冶金学的孔とは，ガスアトマイズで粉末を製造する際に不活性
ガスである Arや N2ガスなどの気体が粉末に内在し，それが積層造形時にそのま
ま欠陥として材料中に残るもの，または，やや水分などを含んだ粉末を使用して
積層造形したことにより水蒸気や水素が発生し，その気泡がそのまま欠陥として
材料中に残るものである[40]．また，SUS316Lの規定密度 7.98 g/cm3に対する平均
相対密度%は SLM 材で 99.6%，EBM 材で 99.4%，PF材で 99.7%であり，SLM 材，
EBM 材ともに 99%を超える造形密度を誇っていたが，SLM 材の方が EBM 材に
比べて大きい欠陥がある割には造形密度はやや優れていた． 
SLM EBM
SLM 280 A2X
160 HV 217 HV 141 HV
PF SHT
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Fig. 4.17 X-ray CT image of the SLM SUS316L as-built test piece. 
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Fig. 4.18 X-ray CT image of the EBM SUS316L as-built test piece. 
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Fig. 4.19 X-ray CT image of the PF SUS316L SHT test piece. 
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Fig. 4.20 High magnified CT image of the red frame field in the SLM SUS316L as-built test 
piece. 
 
 
Fig. 4.21 High magnified CT image of the blue frame field in the SLM SUS316L as-built 
test piece. 
 
75 
 
 
Fig. 4.22 High magnified CT image of the yellow frame field in the SLM SUS316L as-built 
test piece. 
 
 
Fig. 4.23 High magnified CT image of the red frame field in the EBM SUS316L as-built test 
piece. 
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4．1．4 引張試験 
引張試験は SLM 材，EBM 材ともに積層まま（as-built）材と溶体化処理（SHT）
材とを，24°C および 600°C において行った．As-built 材の 24°C における応力ひ
ずみ線図を Fig. 4.24に，600°C における応力ひずみ線図を Fig. 4.25 にそれぞれ示
す．また，SHT 材の 24°C における応力ひずみ線図を Fig. 4.26 に，600°C におけ
る応力ひずみ線図を Fig. 4.27 にそれぞれ示す．また，これらの引張試験結果を
0.2%耐力，引張強さ，延性（破断伸び）でまとめたグラフを上記の順に Fig. 4.28
から Fig. 4.31に，また表としてまとめたものを Table 4.3および Table 4.4に示す．
なお，as-built 材では加工硬化指数を表記した． 
As-built 材について，24°C においては SLM 材，EBM 材ともに 90deg材の方が
0deg 材よりも 0.2%耐力，引張強さ，延性すべてにおいて優れていた．また，造
形法で比べると引張強さは SLM 材の方が EBM 材よりも大きく，また 0.2%耐力
についても切り出し方向に依らず SLM 材の方が EBM 材よりも約 2 倍大きかっ
た．一方，延性については切り出し方向に依らず EBM 材の方が SLM 材よりも約
1.8倍以上大きかった．比較材である従来製造法の PF SHT材と比較すると，EBM
材では PF SHT材と同様な機械的性質を示すのに対して，SLM 材では PF SHT材
よりも強度が多く延性が低かった．また，加工硬化指数は EBM 材の方が SLM 材
よりも 2倍以上大きかった（Fig. 4.28，Table 4.3）．600°C においても，その機械
的性質は 24°C での場合と同じような傾向を示したが，SLM 90deg 材の 0.2%耐力
でやや異なる挙動を示した（Fig. 4.29，Table 4.3）． 
SHT 材について，24°C においては，as-built 材と同様に SLM 材，EBM 材とも
に 90deg 材の方が 0deg 材よりも 0.2%耐力，引張強さ，延性すべてにおいて優れ
ており，造形法で比べても引張強さは SLM 材の方が EBM 材よりも大きかった．
しかし，0.2%耐力は SHT 材では as-built 材のように SLM 材の方が EBM 材より
も 2倍程度も大きい様なことはなく，0deg材で 36%，90deg材で 38%だけ大きい
のみであった（Fig. 4.30，Table 4.4）．600°C においても，その機械的性質は 24°C
での場合と同じような傾向を示したが，SLM 90deg材の延性でやや異なる挙動を
示した（Fig. 4.31，Table 4.4）．機械的性質をそれぞれ比較すると，いずれの温度
においても溶体化の有無に関係なく，EBM 材は従来の PF SHT 材と同じような機
械的性質を示し，また，SLM 材において，0.2%耐力は EBM 材や PF SHT材より
も遥かに優れ，特に SLM 90deg材において引張強さが一番優れていた． 
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Fig. 4.24 Stress-strain curves of the SLM and EBM SUS316L as-built specimens at 24°C. 
 
 
Fig. 4.25 Stress-strain curves of the SLM and EBM SUS316L as-built specimens at 600°C. 
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Fig. 4.26 Stress-strain curves of the SLM and EBM SUS316L SHT specimens at 24°C. 
 
 
Fig. 4.27 Stress-strain curves of the SLM and EBM SUS316L SHT specimens at 600°C. 
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Fig. 4.28 Comparison of tensile properties of the SLM and EBM SUS316L as-built 
specimens at 24°C. 
 
 
Fig. 4.29 Comparison of tensile properties of the SLM and EBM SUS316L as-built 
specimens at 600°C. 
 
80 
 
 
Fig. 4.30 Comparison of tensile properties of the SLM and EBM SUS316L SHT specimens at 
24°C. 
 
 
Fig. 4.31 Comparison of tensile properties of the SLM and EBM SUS316L SHT specimens at 
600°C. 
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Table 4.3 Tensile properties of the SLM and EBM SUS316L as-built specimens at 24 and 
600°C. 
 
  
Work hardening
coefficient
0.2% proof,
MPa
UTS,
MPa
Total elongation,
%
SLM 0deg
as-built
0.13 439 546 31.0
SLM 90deg
as-built
0.15 482 636 36.6
EBM 0deg
as-built
0.33 230 533 59.6
EBM 90deg
as-built
0.35 246 573 65.8
PF
SHT
0.32 272 593 68.4
SLM 0deg
as-built
0.063 323 368 18.5
SLM 90deg
as-built
0.11 296 400 24.5
EBM 0deg
as-built
0.32 131 325 35.9
EBM 90deg
as-built
0.31 153 349 36.4
PF
SHT
0.32 165 391 43.9
24°C
600°C
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Table 4.4 Tensile properties of the SLM and EBM SUS316L SHT specimens at 24 and 
600°C. 
 
 
4．1．5 クリープ試験 
クリープ試験は 600°Cにおいて SLM as-built材では，0.2%耐力の低い方の 90deg
材の 0.2%耐力の 88%にあたる 260 MPa をクリープ応力とした．EBM as-built 材
では，0.2%耐力の低い方の 0deg材の 0.2%耐力の 88%にあたる 115 MPaをクリー
プ応力とし，PF材も同じくクリープ応力 115 MPaにて試験を行った．SLM 材お
よび PF SHT材のクリープひずみ時間線図を Fig. 4.32に，EBM 材および PF SHT
材のクリープひずみ時間線図を Fig. 4.33に示す．SLM材では 90deg材の方が 0deg
材よりもクリープ耐性に優れ，EBM 材では 0deg材の方が 90deg材よりもややク
リープひずみが少なかった．これは，EBM 材では積層方向に対して<001>方位が
概ね揃っており，0deg材では負荷方向と<001>方位が一致するためクリープ強度
が高くなったためと考えられる．また，0.2%耐力に対して 88%と規格化したクリ
ープ応力で SLM 材，EBM 材，および PF SHT 材を比較すると，SLM 材は試験時
間 700 h未満で破断したのに対して，EBM 材は試験時間 700 h時点において相当
に低いクリープひずみに留まり PF SHT材と同様の傾向を示した． 
0.2% proof,
MPa
UTS,
MPa
Total elongation,
%
SLM 0deg
SHT
307 553 50.7
SLM 90deg
SHT
322 593 52.9
EBM 0deg
SHT
226 514 58.0
EBM 90deg
SHT
233 552 61.0
PF
SHT
272 593 68.4
SLM 0deg
SHT
188 329 33.5
SLM 90deg
SHT
240 390 30.8
EBM 0deg
SHT
151 325 31.5
EBM 90deg
SHT
144 341 32.1
PF
SHT
165 391 43.9
24°C
600°C
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Fig. 4.32 Creep curves of the SLM as-built and PF SHT specimens at 600°C. 
 
 
Fig. 4.33 Creep curves of the EBM as-built and PF SHT specimens at 600°C. 
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4．2 SUS630 
以下，SUS630 における各実験結果を XRD 相解析，組織観察，硬さ試験，引張試
験に分けて述べる． 
 
4．2．1 XRD 相解析 
造形に供したアトマイズ粉末の SEM 像を Fig. 4.34 に示す．多くの粉末で写真
右下に示すように，20～40 μm の粉末に多くの衛星粉末が付着していた．一般的
にパウダベッド方式の SLM 法で用いられる粉末の粒度は 10～45 μm が適当だと
される[41]． 
Murr らの研究より[14]，アトマイズ雰囲気と造形雰囲気の組み合わせによって
オーステナイト（γ）相，マルテンサイト（α´）相率が変化することが報告されて
いる（Murrらの研究[14]では 2．4．2節で述べたように SUS630 鋼が極低炭素鋼で
あり，その単位格子の軸比がフェライト（α）とほぼ同一であるため，マルテンサ
イトも bct 構造の α´ではなく，bcc構造の α として扱っている）．そこで本研究に
おいても X 線回折装置（X-ray Diffractometer: XRD）を用いて造形雰囲気と熱処
理による相率の変化について調べた．その結果を Table 4.5に示す．As-built 材で
は，SLM 造形により繰り返される急熱・急冷によりマルテンサイト組織が生成
し，粉末状態よりもマルテンサイト相率が高くなった．また，STA材では溶体化・
急冷によりマルテンサイト相がさらに増加し，DA 材では逆変態オーステナイト
相が生成したためにオーステナイト相率が増加した． 
 
 
Fig. 4.34 SEM image of the SUS630 powder for the SLM process. 
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Table 4.5 Volumetric fractions of austenite and martensite phases in each SUS630 specimen. 
 
 
4．2．2 組織観察 
SUS630 の組織観察は SUS316Lと共通の各 X面，Z面での観察に加えて，バル
ク（center）部，端（edge）部，およびブロック最頂（top edge）部の部位による
観察を行った．その組織観察試験片は Fig. 4.35に示すように積層方向に平行な面
を 3.1 mm 厚で切り出し 4 箇所を観察した．Edge 部試料はブロックの端部から
470 μm のマージンをとって切り出した．Top edge 部試料はブロック頂部から切
り出した．X面および Z面の IPFマップをそれぞれ Fig. 4.36および Fig. 4.37に示
す．なお，すべての IPFマップの示す結晶粒方位は紙面方向に対するものである
（つまり X面の IPF 方位は x方向へ，Z面の IPF 方位は z方向へのものである）．
X面ではいずれの熱処理条件においても特定面の配向は見られず，STA材におい
て溶体化・急冷により微細粒化していることが分かった（Fig. 4.36）．Z面におい
ても X面同様に特定の配向は見られなかったが（Fig. 4.37），Fig. 4.38に示すよう
に，as-built 材においてよりマクロ的に組織を見ると，IQ マップで明るく示され
る結晶性の良い比較的大きい結晶粒が IPFマップでは赤く示され，よって積層方
向に対して<001>方位に成長していることが分かった．また，この結晶の列が平
行に同一方向へ続いていることから，この部分はレーザ走査中心部であると考え
られる．また，レーザ中心部から一定間隔で IQ マップの暗い部分が存在し，こ
の部分はレーザスポット径から考えて MPBs 部となっている[6]．この IQ マップ
の暗く示す部分は結晶性の低い部分であり，また IPFマップからも微細粒となっ
ていることが分かり，MPBs 部は微細粒組織となっていることが分かった． 
次に相解析の結果を Fig. 4.39 に，X 面および Z 面の KAM マップをそれぞれ
Fig. 4.40 および Fig. 4.41 に示す．X面では as-built 材および DA 材においてひず
みの少ない粗大粒が確認され，相解析の結果，ひずみの少ない粗大粒は bcc結晶
粒であった（Fig. 4.39）．DA材では fcc結晶粒が多く観察された（Fig. 4.39(b), (d)）．
また Fig. 4.41から，先ほどの Z面（Fig. 4.38）でのレーザ走査中心部の結晶は，
ひずみが少ないことも分かった． 
ビレラ液（エタノール 5 ml，塩酸 2.5 ml，ピクリン酸 0.5 g）によるエッチング
を施した X面および Z面の OM 写真を Fig. 4.42および Fig. 4.43に示す．Fig. 4.42
に示すように X面ではうろこ状の MPBs が観察され（Fig. 4.42(a)）溶け込み深さ
は 70 μm 程度であった．また，MPBに沿った欠陥が確認された（Fig. 4.42(b)）．
Fig. 4.43 に示すように Z面では層毎に 90°回転するレーザ走査跡が確認され，こ
の走査線間隔は 60 μm程度であった． 
Powder As-built STA H900 DA H900
Martensite 67.2 85.2 91.7 77.4
Austenite 32.8 14.8 8.3 22.6
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Fig. 4.35 Schematic illustration of the cutting of the observation specimens in the SLM 
SUS630 plate. 
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Fig. 4.36 IPF maps on X plane of the SLM SUS630 (a) as-built, (b) STA, and (c) DA 
specimen. 
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Fig. 4.37 IPF maps on Z plane of the SLM SUS630 (a) as-built, (b) STA, and (c) DA 
specimen. 
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Fig. 4.38 Wide range (a) IPF map and (b) IPF and IQ map on Z plane of the SLM SUS630 as-
built specimen. 
 
 
Fig. 4.39 Phase maps on X plane of the SLM SUS630 (a) as-built and (b) DA specimen, and 
on Z plane of the SUS630 (c) as-built and (d) DA specimen. 
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Fig. 4.40 KAM maps on X plane of the SLM SUS630 (a) as-built, (b) STA, and (c) DA 
specimen. 
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Fig. 4.41 KAM maps on Z plane of the SLM SUS630 (a) as-built, (b) STA, and (c) DA 
specimen. 
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Fig. 4.42 OM images on X plane of the etched SLM SUS630 as-built specimen at (a) low and 
(b) high magnifications. 
 
 
Fig. 4.43 OM image on Z plane in the etched SLM SUS630 as-built specimen. 
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4．2．3 硬さ試験 
JIS Z 2244に従い試験力 1000 gf，試験力の保持時間 20 sにて行った SLM SUS630 
as-built 材の平均ビッカース硬さは 318 HV であった． 
 
4．2．4 引張試験 
0deg材における引張試験の応力ひずみ線図を Fig. 4.44に示す．DA材では初期
降伏後の軟化が見られた．また，Fig. 4.45に，LeBrunら[15]の 90deg積層材と比較
した結果および従来材（STA Conv.）[42]との比較した結果を示す．また表としてま
とめたものを Table 4.6 に示す．引張試験の結果，as-built 材および DA 材では延
性が STA材よりも高く，一方で 0.2 %耐力，引張強さは STA 材が as-built 材およ
び DA 材よりも高いことが分かった．強度と延性の異方性について見ていくと，
90deg 材の方が 0deg 材に比べて強度が高く，特に as-built 材において顕著となっ
ていた．また，0deg材において，DA材は as-built 材からの延性向上がみられた．
積層材と従来材（STA Conv.）を比較すると，0.2 %耐力，引張強さは従来材より
もやや向上したが延性は大きく低下した． 
 
 
Fig. 4.44 Stress-strain curves of the SLM SUS630 0deg specimens at 24°C. 
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Fig. 4.45 Comparison of tensile properties. Tensile properties of all the SLM SUS630 90deg 
and STA conventional specimens were referred from the reference [15] and [42], respectively. 
 
Table 4.6 Tensile properties of the SUS630 specimens at 24°C [15], [42]. 
 
 
  
0.2% proof,
MPa
UTS,
MPa
Total elongation,
%
as-built
0deg
522 1147 14.1
as-built
90deg
661 1255 16.2
DA
 0deg
945 1335 19.2
DA
90deg
945 1417 15.5
STA
 0deg
1295 1432 8.7
STA
90deg
1352 1444 4.6
STA Conv. 1257 1412 16.3
24°C
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第5章 考察 
 
5．1 SUS316L 
 
5．1．1 熱履歴による組織への影響 
SLM as-built 材において柱状粒の粒界がジグザグに折れ曲がり，柱状粒端にお
いて微細粒が多く観察され，かつ方位差 5°程度のひずみが粒長手方向に存在し小
角粒界を形成していたのは，Fig. 5.1に示すように SLM 法では造形中に溶融後チ
ャンバ内温度 50～90°C へ 106～7 K/s [43]と極めて大きい冷却速度で急速に冷却さ
れ，かつこの急速な溶融凝固が繰り返されるためである（Fig. 4.2(a)，Fig. 4.3(a)）．
また，未溶融部と接するレーザ走査端部やブロック最頂部において微細粒が支配
的であり，ひずみの大きい組織であるのも同様の理由であると考えられる（Fig. 
4.4(a)，Fig. 4.5(a)，Fig. 4.13，Fig. 4.14）． 
また，SLM SHT 材において，EBM SHT材よりも溶体化による結晶粒の粗大化
が顕著であるのは，SLM 材では造形段階で導入されるひずみが多く，溶体化によ
る結晶粒の粒成長の駆動力となったと考えられる（Fig. 4.3，Fig. 4.7，Table 4.1）． 
EBM as-built 材において，概ね同じ結晶粒径であり，積層方向に{001}面が配向
していたのは（Fig. 4.2(b)，Fig. 4.4(b)），Fig. 5.2に示すように EBM 法では造形中
チャンバ内パウダベッド温度が 700～1000°C と高温に保持されているため冷却
速度が小さく[44]，SUS316Lの優先成長方位である<001>方位へ[45]，柱状粒として
成長しやすいためである． 
 
 
Fig. 5.1 Thermal history of SLM process. 
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Fig. 5.2 Thermal history of EBM process. 
 
5．1．2 MPB の形成要因 
SLM 法では走査速度が最大でも 15 m/s と EBM 法の最大走査速度 8,000 m/s に
比べて遥かに小さい．また，実際の造形では 15 m/s よりも小さい値が設定される
ことが多く，そのため SLM 法では Fig. 5.3 のように走査路ごとに完全に凝固し，
母材に対して溶接が次の列に繰り返されるような様態となり，よってビード界面
が現れ，その界面が層内で連続し，よって一層毎に積み重なるような MPBs が形
成される．一方で EBM 法では最大走査速度が 8,000 m/s と SLM 法に比べて 102
オーダーで大きいため，同一積層面において，走査路毎にわけ隔てる暇もなく即
座に均一に溶融・凝固するためビード界面を形成し難いため，連続したビード界
面が安定して形成することなく，積み重なるビード界面の結果としての MPBs が
形成しない（Fig. 4.1）． 
また，Fig. 5.4 に示すように MPBs では結晶粒の成長が阻害されるようなこと
はなく MPBs を貫いて結晶粒が成長していることが分かる．MPBs 付近を拡大し
た OM 写真を Fig. 5.5，Fig. 5.6および Fig. 5.7に示す．Fig. 5.5を見ると，円弧を
描くMPBs の接線に垂直な方向へと成長している繊維（針）状の組織が確認でき
る．これは，エピタキシャル成長における基板が円弧状に曲がれば，エピタキシ
ャル成長した結晶もその円弧の接線と垂直の方向に成長するのと同様に，レーザ
入射により溶融された液相金属が自由に凝固をする際に，エネルギが最小となる
ように界面が円弧を描くようになるため，結晶が界面からそれぞれ垂直に成長し
た結果 Fig. 5.5のような形態を示したと考えられる．また，Fig. 5.6をみると長く
一直線に成長している組織が見られるだけでなく，セル状の集合体組織も見られ，
このセル状の集合体組織の付近にき裂が確認された（Fig. 5.7）．このセル状の組
織はMPBs 付近や微細粒界の付近にみられ，このような部分は KAM 値も大きく
ひずみが大きくなることが分かっているため（Fig. 5.4，Fig. 4.3(a)，Fig. 4.5(a)），
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き裂などの発生が生ずるおそれがある．また，MPBs 部において特定の元素の偏
析や欠乏などは認められなかった（Fig. 5.8）． 
 
 
Fig. 5.3 Mechanism of MPBs formation of SLM process. 
 
 
Fig. 5.4 IPF map on SEM image on X plane of the etched SLM SUS316L as-built specimen. 
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Fig. 5.5 SEM image (x800 magnification) on X plane of the etched SLM SUS316L as-built 
specimen. 
 
 
Fig. 5.6 SEM image (x3000 magnification) on X plane of the etched SLM SUS316L as-built 
specimen. 
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Fig. 5.7 SEM image (x2000 magnification) on X plane of the etched SLM SUS316L as-built 
specimen. 
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Fig. 5.8 SEM image and EDS analysis field on X plane of the SLM SUS316L as-built 
specimen. 
 
5．1．3 積層造形特有の機械的性質 
SLM 材の引張試験において，0.2%耐力，引張強さ，延性すべてにおいて 90deg
材の方が 0deg材よりも優れていたのは，未溶融の欠陥がMPBに沿って細長く水
平に存在し（Fig. 2.29）[36]，0deg材では欠陥に対して垂直方向に引張応力が作用
し，開口き裂発生点となったことが要因である．SLM 材ではチャンバ内が 50～
90°C であるため MPBs に沿った欠陥は依然として存在し，クリープ試験におい
ても引張試験と同様に 0deg 材では欠陥に対して垂直方向にクリープ応力が作用
し開口き裂発生によるクリープ耐性の悪化を招いたと考えられる．一方で EBM
材では造形中チャンバ内パウダベッド温度が 700～1000°C と高温に保持されて
おり，造形初期に内在していた欠陥が焼結されるなどし，SLM 材よりもクリープ
耐性が良くなったと考えられる（Fig. 4.32，Fig. 4.33）． 
SLM as-built 材，SLM SHT材，EBM as-built 材，および PF SHT材の TEM 写真
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を Fig. 5.9 に示す．SLM 材の 0.2%耐力および引張強さが，同じ切り出し方向の
EBM 材および PF SHT 材より高いこと，ならびに SLM 材における低い加工硬化
率（Table 4.3）は加熱・冷却が繰り返される SLM 積層プロセス過程で形成された
高転位密度を持つ転位セル組織が要因であると考えられる．この転位セル組織は，
加工などによって導入された転位（Fig. 5.10(a)）が，同一すべり面上の正負の刃
状転位が合体・消滅するように移動し（Fig. 5.10(b)），異なるすべり面上に残存し
た正の刃状転位が縦に並ぶことで弾性場を打ち消しあい（Fig. 5.10(c)），ポリゴン
化が生じ，これが連続することで形成する．転位セル組織は，相対的に転位密度
が高い部分のセル壁と，このセル壁に囲まれた転位密度が比較的低い部分から成
る．一方で EBM as-built 材および PF SHT 材において機械的性質が似ており，か
つ低い 0.2%耐力と高延性を示したのは転位セル組織がないこと，また EBM 材で
は開口き裂の発生点となるようなキーホール孔状の大きな欠陥がないことによ
ると考えられる（Fig. 4.18）．これは EBM 法の均一かつ，より深い溶け込み深さ
により未溶融の粉末によるキーホール孔の形成を未然に防いだためであると考
えられる．これについては続く 5．1．4節でも述べる． 
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Fig. 5.9 TEM microstructure of the (a) SLM as-built, (b) SLM SHT, (c) EBM as-built, and (d) 
PF SHT SUS316L specimen. 
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Fig. 5.10 Polygonization in a single crystal experienced bending deformation [46]. 
 
5．1．4 破壊形態に及ぼす影響 
破面観察などにより，破壊形態に及ぼす SLM 法および EBM 法の特徴的な影
響やその差異について考察する．SLM 法では EBM 法に比べて均一な溶け込み深
さが小さいため，Fig. 5.11のように未溶融の粉末が残存しやすく，結果としてキ
ーホール孔を形成していた．Fig. 5.12では破面において未溶融の粉末が確認され
ている．これは未溶融粉末により形成したキーホール孔が開口き裂の発生点とな
り破壊した可能性を強く示唆するものである． 
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Fig. 5.11 Unmelted powder in the SLM SUS316L as-built specimen (on X plane). 
 
 
Fig. 5.12 Unmelted powders at fracture surface in the SLM SUS316L as-built specimen after 
24°C tensile test. 
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5．2 SUS630 
 
5．2．1 SLM 法による組織への熱的影響 
組織に関して，Fig. 4.38に示すように Z面において，レーザ走査中心部の比較
的大きい結晶粒が積層方向に対して<001>方位に成長することに関して，SUS630
鋼では<001>方位が優先成長方向のため[50]冷却方向に<001>方位が配向して成長
する．そのため，レーザ走査中心部では入熱方向と冷却方向が同一線上になり，
レーザ走査中心部では結晶が積層方向に向かって<001>方位に成長したと考えら
れる（Fig. 5.13）．一方，いまだレーザが走査されていない未溶融粉末部分と接す
る MPBs 部分では冷却速度が大きいため，微細粒となったと考えられる．また，
Fig. 5.14 に示すように，ブロック端部から 900 μm ほど離れた領域まで粗大粒の
存在は少ないが，これはブロック端部においては，SLM 法では雰囲気温度が 50
～90°C と低いため，バルク部に比べてより急速に冷却されるため，微細粒が支配
的となったものと考えられる． 
 
 
Fig. 5.13 Relationship of laser beam to crystallization. 
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Fig. 5.14 Wide range IQ map on X plane of the SLM SUS630 as-built specimen. The 
distances from the specimen surface are shown in the figure. 
 
5．2．2 機械的性質に及ぼす影響 
引張試験について考察すると，0deg 材において，DA 材は as-built 材と比較し
て，強度が増加したにもかかわらず，延性が向上した．これは Table 4.5 および
Fig. 4.39 から，DA 材では逆変態オーステナイト相が生成し，そのため延性が向
上したと考えられる．Ni 基超合金 IN718 ではデンドライトが積層方向に沿って
成長し，柱状晶組織を形成しデンドライト間領域に沿って破壊が生じるため
90deg材で延性が低い[47]．それに対し，オーステナイト系ステンレス鋼 SUS316L
積層材では鋳造材において凝固時にミクロ偏析が生じデンドライト組織を形成
するが[48]，積層造形材では，鋳造に比べ冷却速度が 106～7 K/s 程度[43]と突出して
大きいこともあり，鋳造合金のようなデンドライト間領域に沿った割れは発生せ
ず，90deg材での延性の低下がない[36]．一方，本研究で用いた析出硬化型マルテ
ンサイト系 SUS630 積層材では SUS316L 積層材と同様にデンドライト間領域に
沿った割れは確認されなかったが，DA材および STA材においては 90deg材の延
性が 0deg 材に比べて低かった．本研究において，as-built 材で見られた 90deg 材
の延性が 0deg 材よりも高い要因，および積層材の従来材に比較しての低延性の
要因については，積層材では Fig. 4.42(b)に示すような MPB に沿った欠陥が存在
し，この欠陥は積層方向に対して垂直に伸びており，0deg材では欠陥に対して垂
直方向に引張応力が作用し開口き裂発生点となったことが強度および延性低下
の主たる要因であると考えられる．また，MPBs の結合力がマトリックスに比べ
て弱いこと[6]も要因として考えられる．また，DA 材では延性に富む逆変態オー
ステナイト相が増加し，0deg材における開口き裂発生を緩和するため延性が向上
したと考えられる． 
As-built 材の TEM 明視野像を Fig. 5.15に示す．XRD解析（Table 4.5）ではマル
テンサイト相が同定されているが，TEM 写真などからこの組織はマルテンサイ
ト組織に比べ，転位密度が低く明確な粒界があることに加えて，その大きさから
軟化相である δフェライトであることが示唆される．すなわち，XRD解析（Table 
4.5）では，α´マルテンサイトと δフェライトの格子乗数が近く両者区別すること
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は困難であり，ゆえに相解析結果の bcc α´マルテンサイトのうち，いくらかはこ
の δフェライトであると考えられる．この δ フェライト相は溶接 SUS630 鋼のビ
ード部において凝固割れを防ぐために 5～20%程度室温において残留させること
が行われるが，本研究で用いた SLM 積層造形プロセスにおいて材料を溶融し凝
固させる過程で，溶接時の急熱・急冷と同様の熱履歴[13]を受けるために δフェラ
イト相が形成され，凝固割れを防止したと考えられる．加えて，Fig. 4.40に示す
as-built材および DA材の KAMマップからMPBs内に存在すると見られる粗大粒
のひずみが少なく，また Fig. 4.41に示す as-built 材の KAM マップから，Z面にお
いて観察されたレーザ走査中心部の粗大粒はひずみが少ないため，これらの粗大
粒組織は軟化相である δ フェライトである．これらのゆえに，as-built 材および
DA 材において高延性となったと考えられる．積層造形において問題となるひず
み時効割れの観点から，今後 δフェライトの組織制御が重要である． 
 
 
Fig. 5.15 TEM bright field image of the SLM SUS630 as-built specimen. 
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第6章 結言 
 
(I) SUS316L 
(i) SLM 材，EBM 材ともに積層方向に柱状粒が形成する． 
(ii) SLM 材では加熱・冷却が繰り返されるため，柱状粒の粒界がジグザグに折れ曲
がり，ひずみの大きい結晶組織となる． 
(iii) EBM 材では造形中チャンバ内粉末床温度が 700～1000°C と高温に保持され冷
却速度が小さいため，積層方向に{001}面が配向し，ひずみの少ない結晶組織とな
る．SUS316L において<001>方位のクリープ強度が強いため，0deg 材の方が 90deg
材に比べてクリープ抵抗が強い． 
(iv) 90deg材の方が 0deg材に比べて機械的性質（0.2%耐力，引張強さ，延性）に優
れる．特に 24°C における SLM 材においては顕著であるのは MPBs に沿った欠陥が
0deg材において開口き裂発生点となるためである． 
(v) EBM 材は従来の熱間加工材の PF SHT 材と同等の機械的性質を示す． 
 
(II) SUS630 
(i) As-built 材および DA 材では溶体化処理をしないため，ひずみの少ない粗大 δ フ
ェライト相が存在し STA材よりも高延性となる．この δフェライト相は急熱・急冷
という熱履歴を受ける SLM 積層造形プロセス中において形成され，凝固割れを防
止する． 
(ii) 積層造形材では強度は従来材と同程度であるが，MPBs に沿った欠陥が存在す
るため，従来材よりも延性が低下し，また 90deg 材の方が 0deg 材に比べて強度が
優れる． 
(iii) DA 材では，逆変態オーステナイト相が増加し，0deg積層材において MPBs に
沿った開口き裂発生を緩和するため，延性が向上する． 
(iv) 造形中に未溶融部と接する MPBs 部分では，冷却速度が大きいため微細粒とな
る，一方でレーザ走査中心部では積層方向に向かって<001>方位を有する結晶が粗
大成長する． 
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第7章 質疑応答 
修士論文発表会において受けた質疑について以下回答をする． 
 
Q．EBM 法により材料中に導入したガスポアは引張特性に影響しないのか（筧教
授）．また，ガスポアのクリープ特性への影響や熱処理による機械的性質の改善はあ
るのか（高橋准教授）． 
 
A．SUS316Lにおいて，塑性加工（PF SHT）材ではプロセス中に導入した，CTスキ
ャンによる検出能しきい値である等価直径 66 μm を超える欠陥が無い一方で（Fig. 
4.19），EBM as-built 材ではプロセス中に導入したとみられるガスポア（冶金学的
孔）が確認され（Fig. 4.18），そのガスポアの存在が Fig. 4.28に示すようにほぼ同等
な両者の機械的性質においても，やや EBM 材の方が PF SHT材に比べて機械的性質
が劣る要因となっていると考えられる．このことは引張試験後の試験片 X面の表面
観察において，PF SHT 材では欠陥が観察されない（Fig. 7.1(e)）一方で EBM 材では
欠陥が確認される（Fig. 7.1(c), (d)）ことからも示唆される． 
また，SLM 材において溶体化熱処理を施すことでポリゴン化した転位セル組織が
消滅し（Fig. 5.9），また Fig. 7.1(b)に示すように 1080°C という溶体化温度により一部
の欠陥が焼結されたために延性が 63%向上した（Table 4.3，Table 4.4）． 
一方のクリープ試験においては，Fig. 7.2 に示すように 1445 h経過時点（2次クリ
ープ域）において試験片表面における欠陥の変形やき裂進展は認められず，0.2%耐
力の 75%である 115 MPaのクリープ応力においてはガスポアのクリープ強度に対す
る影響はほぼ無視できるものと考えられる．しかしながら，更に 0.2%耐力に近い高
応力でクリープ試験を行った場合には，ひずみ速度が引張試験に近くなる 3次クリ
ープ域において，引張試験での結果と同様に欠陥率の高い EBM 材の方が PF材より
も早く欠陥近傍において破損が進行しクリープ寿命が短くなる可能性がある．ま
た，球状でかつ大きくとも等価直径が 140 μm 未満のガスポアが支配的な EBM 材に
比べて，等価直径 250 μm 以上の三日月状の欠陥が点在する SLM 材では欠陥先端部
で応力集中が発生しやすく（Fig. 7.3），き裂が発生しやすいために延性が悪化するこ
とも考えられる． 
 
Q．一つの装置で熱履歴を変更することで，欠陥などへの影響を抑えることはできな
いのか（高橋准教授）． 
 
A．SLM 法において認められる水素ガスポアについては，造形前に粉末を乾燥させ
ることで粉末中の水分が造形中に蒸発し材料に内在することを防ぎ（Fig. 7.4），また
レーザ走査折り返し点において 50 ms 程度の走査停止時間を設けることにより次に
走査する部分への局所的な予熱温度が低くなり効果的に水素ガスポアの発生を防ぐ
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ことができる（Fig. 7.5）．この造形前に粉末を乾燥させる手法は EBM 法におけるガ
スポアの減少にも有用である． 
次に，SLM 法における巨視的欠陥の走査方法による減少について述べる．Fig. 7.6
に示す走査方法については，「X」は 1層で一方向に走査するタイプである．「2X」
は「X」と走査パターンは同じだが 1層につき 2回走査する．「Alternating」は層毎に
先の層に対して走査方向を 90°ずつ回転させている．「X&Y 2HS」は 1層につき 2回
走査し，その走査方向はそれぞれ直角であり，かつハッチ間隔を変えている．「Pre-
sinter」は最初の走査では定格出力の半分で走査し，2回目の走査では全出力で走査
する．「overlap」はそれぞれ 2つの隣り合う溶融池間の上を 2回目の走査で溶融させ
ていく方法である．これらの走査方法を比べた結果，最初の走査で予焼結させる
「Pre-sinter」プロセスを導入することで未溶融粉末による巨視的な欠陥の発生を防
ぐことができる[40]．また，ステンレス鋼において優れた造形密度を実現するにはエ
ネルギ密度が 50～70 J/mm3程度であることが求められるが，Eq. 3.1より走査ピッチ
（ハッチ間隔）wと走査速度 vは片方を大きくすれば，片方を小さくすることでエ
ネルギ密度を最適値で一定にすることができる．ここで，ハッチ間隔を変えた場合
の造形密度と走査速度を変えた場合の造形密度を表面の写真と共に，Fig. 7.7および
Fig. 7.8にそれぞれ示す．Fig. 7.7を見ればハッチ間隔が狭いほど造形密度は高くなっ
ており，Fig. 7.8を見れば走査速度が小さいほど造形密度が高くなっている．つま
り，同じエネルギ密度であってもハッチ間隔を狭く，走査速度を小さくした条件の
ときに SLM 法では高い密度の造形物を得ることが出来る．これは，よりゆっくりと
した速度および狭い間隔でオーバーラップしながらレーザを照射することで先の走
査端部における未溶融粉末を再度溶融させることができるためであると考えられ
る． 
 
Q．積層造形装置と組織の関係について（角田准教授，高橋准教授）． 
 
A．温度勾配を G，凝固速度を Rとおくと，Fig. 7.9に示す合金凝固マップから SLM
法では温度勾配 Gおよび凝固速度 Rが大きく，より柱状かつデンドリチック（樹枝
状）になる．一方の EBM 法では電子ビームによるエネルギ密度や走査速度を制御す
ることで理論上ミクロスケールでの溶融池内の温度勾配 Gおよび凝固速度 Rを変化
させることが出来る．これにより最終造形物単位での組織制御をしようと研究が試
みられている．造形パラメータを任意に変化させ安定して組織制御ができるように
なれば，一体成型物において局所的に結晶粒径やアスペクト比を変化させること，
また積層造形においても単結晶組織や極微細な等軸結晶組織を作り出すなど今まで
にない自由度の高い設計が可能となる． 
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Fig. 7.1 SEM images on X plane of the (a) SLM as-built, (b) SLM SHT, (c) EBM as-built, (d) 
EBM SHT, and (e) PF SHT SUS316L specimen after 24°C tensile test. The specimens of (a), 
(b), (c), and (d) are all 0deg specimens. 
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Fig. 7.2 SEM image on X plane of the EBM SUS316L as-built 90deg specimen which was 
interrupted at 1445 h of the creep test. 
 
 
Fig. 7.3 The macroscopic defect in the (a) SLM SUS316L as-built specimen and the gas pore 
in the (b) EBM SUS316L as-built specimen. 
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Fig. 7.4 Hydrogen pore density of SLM sample built up with untreated poeder and dried 
powder [49]. 
 
 
Fig. 7.5 Hydrogen pore density of SLM samples depending on the scan break [49]. 
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Fig. 7.6 Porosity evolution using different scan strategies [40]. 
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Fig. 7.7 Effect of changing the hatch spacing on the relative density [40]. 
 
 
Fig. 7.8 Evelution of pores or defects with scanning speed: (a) 250, (b) 500, (c) 750, and (d) 
1000 mm/s [40]. 
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Fig. 7.9 Solidification map. Vertical and horizontal axes represent temperature gradient and 
solidification rate, respectively [50].  
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